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 O BJECTIFS  
Ce travail vise à la prédiction des contraintes résiduelles 
générées au cours d’une opération de soudage pour un 
acier à haute résistance, le S690QH. Il s’agit de se limi-
ter aux techniques de soudage à l’arc et plus particuliè-
rement au procédé du Métal active gas (MAG).  
En raison de la complexité des phénomènes mis en jeu, 
une étude premièrement bibliographique est nécessaire 
afin de caractériser le comportement thermodynamique 
des aciers. Une étude expérimentale sera par la suite 
menée afin de valider les lois de comportement et dé-
duire les principales caractéristiques de l’acier S690QH. 
L’ensemble de ces expérimentations permettra la cons-
truction du diagramme de transformations en refroidis-
sement continu (TRC). Les ingénieurs-soudeurs peu-
vent être particulièrement intéressés par cette informa-
tion afin de préciser les DMOS de structures réalisées 
avec cet acier. 
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 LETTRES  
Ac1,v Désigne la température de début d’austénisation pour une vitesse de chauffe v 
Ac3,v Désigne la température de fin d’austénisation pour une vitesse de chauffe v 
BS,v Désigne la température de début de transformation bainitique pour une vitesse de refroi-
dissement v 
ET Désigne la valeur du module de Young pour une température T 
FS,v Désigne la température de début de transformation ferritique pour une vitesse de refroi-
dissement v 
L Désigne la longueur de l’éprouvette 
LVDT Désigne le système Linear Variable Differential Transformer de mesure dilatométrique  
MAG Acronyme désignant le Metal Active Gas, procédé de soudage semi-automatique avec un 
fil sous protection gazeuse active 
MS,v Désigne la température de début de transformation martensitique pour une vitesse de re-
froidissement v 
MF,v Désigne la température de fin de transformation martensitique pour une vitesse de refroi-
dissement v 
PID Acronyme pour régulateur proportionnel intégral dérivé. Désigne l’organe de régulation 
de la machine Gleeble® 1500 pour les grandeurs température, force et déplacement 
PS,v Désigne la température de début de transformation perlitique pour une vitesse de refroi-
dissement v 
RL Désigne la règle du levier qui permet l’extraction des cinétiques de phases à partir d’une 
courbe dilatométrique moyennant certaines hypothèses 
t Désigne le vecteur temps 
T Désigne le vecteur température 
TRC  Acronyme désignant le diagramme de transformation à refroidissement continu indisso-
ciable d’un certain type d’acier, de sa composition en éléments d’alliage et de la taille 
des grains austénitiques. Notation anglo-saxonne : CCT 
TRIP Acronyme désignant la déformation plastique induite par un changement de phase 
(Tranfor mation Induced Plasticity) 
TTT Acronyme désignant le diagramme de transformation isothermes faisant intervenir les 
paramètres Temps - Température - Transformation 
ZAT Acronyme désignant la zone du métal de base affectée par la chaleur par une opération 
de soudage. Notation anglo-saxonne : HAZ 
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 LETTRES SPECIALES  
α x Désigne le coefficient de dilatation thermique pour la phase x 
νT Désigne le coefficient de poisson pour la température T 
ρT Désigne la masse volumique pour la température T 
σ  Désigne la contrainte 
ѕ  Désigne la conductivité 
ε  Désigne la déformation 
ξ  Désigne l’erreur 
Δ Désigne la différence entre une valeur de référence et une valeur   
mesurée pour un temps donné ou une température donnée 
Δεαγ Désigne le terme de compaction entre les phases austénitique et ferritique 
 
 INDICES  
i Désigne la position à la quelle on se situe sur un vecteur 
α  Désigne la phase ferritique 
ά  Désigne la phase martensitique 
γ  Désigne la phase austénitique 
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es dernières années témoignent d’une réinterprétation architecturale des ponts mixtes en raison de 
l’utilisation d’acier à haute résistance. Ainsi de nouvelles conceptions viennent façonner avec plus 
de légèreté et de transparence nos paysages européens comme en témoignent la passerelle Kurt-
Heartel-Passage de Munich (figure 1) ou encore le passage supérieur de la LIF 2 en Bavière (figure 3). D’ap-
parence simples, ces structures sont cependant complexes. En effet, l’ingénieur doit accorder une attention 
toute particulière à leur dimensionnement, et principalement à leur résistance en fatigue.  
Ces structures mixtes peuvent se présenter sous la forme de poutres de treillis dont les diagonales sont sou-
dées bout-à-bout aux membrures. L’opération de soudage, généralement réalisée au MAG (Métal active gas), 
est à l’origine de la création de contraintes résiduelles. Ainsi, pour de tels assemblages, la région des nœuds 
constitue la zone de faiblesse et détermine le comportement à la fissuration de la structure. 
En effet, les états de contraintes mettent à mal la durée de vie des composants : ils affectent la zone de re-
constitution de la matière par la création de distorsions, facilitent la corrosion et la fissuration à froid 
(maintien de la fissure ouverte, réf. Zamiri2014[1]). Les travaux qui ont été menés par l’ICOM ces dernières 
années se sont intéressés au comportement à la fatigue des nœuds moulés de géométrie complexe tels que les 
joints tubulaires en K. 
I. Enoncé du problème 
Ce travail s’inscrit dans l’étude de la prédiction des contraintes résiduelles générées au cours d’une opération 
de soudage pour permettre ainsi l’amélioration des critères de prédictions du comportement en fatigue pour 
les aciers à haute résistance. Sur la base du travail de Rohr2013[2], qui a permis entre-autres de caractériser  
le comportement métallo-mécanique de l’acier S690QH, vient se greffer ce projet de master qui se borne à 
déterminer le diagramme TRC de ce même acier.  
Ce diagramme est un outil essentiel pour mieux comprendre les cinétiques de transformation de phases et 
l’influence des éléments d’alliage sur la forme générale du TRC. Son utilisation permettra d’améliorer les 
programmes de calcul FEM et la prévision des champs de contraintes résiduelles. Une modélisation plus fine 
des phénomènes liés à la transformation métallurgique des aciers est d’un intérêt tout particulier afin de créer  







































































La construction du diagramme TRC de l’acier S690QH s’appuie sur une série de tests et, comme l’illustre la 
figure 2, elle ne se base pas sur les modèles de calcul élaborés par Avrami ou encore Leblond (Amalou2006
[50]). Le but de ce projet est d’extraire les fractions de phases et les cinétiques de transformation à partir des 
mesures dilatométriques préalablement réalisées au moyen de la machine Gleeble® 1500.   
Figure 2. Illustration du problème inverse 
Ce travail se fonde sur de nombreux articles comme celui de Taleb2001[7], afin de caractériser les effets de 
plasticité pour les transformations de phases, et aussi celui de Lee2006[8] pour l’extraction des fractions de 
phase à partir de mesures dilatométriques. L’interprétation des différentes courbes expérimentales trouve sa 
source entre-autres dans le travail de Lindgren2007[9] et de Zhao2001[10]. 
III. Structure du rapport 
Le présent rapport s’articule de la manière suivante : 
 Première partie : Protocoles expérimentaux  
Introduction des caractéristiques du matériel de base, de la forme des éprouvettes adoptée et présenta-
tion des protocoles expérimentaux en fonction des paramètres recherchés. Indication des éventuelles 
sources d’erreur. 
 Seconde partie : Méthode expérimentale sur la Gleeble® 1500  
Présentation des différentes interventions qui ont été réalisées au niveau de la Gleeble® 1500 avec une 
description du fonctionnement général de cette machine. Les méthodes d’interprétation des courbes 
dilatométriques y sont aussi explicitées. 
 Troisième partie : Présentation et analyse des résultats  
Exposition et critique des résultats obtenus au moyen de la Gleeble® 1500 et de la métallographie en 
fonction des articles de référence. 
 Quatrième partie : Etude comparative   
Comparaison entre le diagramme TRC déterminé par JMatPro et celui issu des expériences et confron-
tation des compositions chimiques.  
 Cinquième partie : Conclusion générale  
Synthèse des conclusions et propositions de travaux futurs. 
Sont fournis en annexe les informations complémentaires sur l’utilisation de la Gleeble, la correspondance 
avec les professionnels, quelques articles de référence et les programmes de calcul de transformation structu-
rale. 
  






Figure 3. Autoroute A73, BW 67-1, pont en arc en treillis à grande ouverture,  
SSF Ingénieure (2008), http://www.ssf-ing.de/ 
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S’appuyant sur les publications des revues spécialisées     






D ans cette première partie, nous allons préciser quel protocole expérimental permet de trouver les inconnues nécessaires à l’obtention du diagramme TRC spécifique de l’acier S690QH pour une 
composition en élément d’alliage donnée. Pour ce faire, en s’appuyant sur l’étude bibliographique qui 
a été réalisée au moment de la pré-étude, nous allons exposer le matériel de base avec lequel ont été 
effectuées nos expérimentations, caractériser sa composition initiale et indiquer quelle forme d’éprou-
vettes semble la plus adaptée à nos objectifs. Nous nous inspirerons des protocoles expérimentaux tirés 
de la littérature existante. Les campagnes d’essais seront menées sur la machine Gleeble® 1500. 
I. Matériau de base : S690QH 
Les expériences sont réalisées sur l’acier S690QH, acier de construction trempé et 
revenu. Cet acier possède une haute limite d’élasticité égale à Rp 0.2 = 812 
5MPa1 à température ambiante (25°C) (réf. tests Rohr2013[1]). Le revenu, qui 
fait suite à la trempe de l’acier (formation de martensite), permet de gagner en 
ductilité par la formation de ferrite et de cémentite.  
Cet acier provient des profilés ROR du treillis d’étude de Zamiri2014[1]. Le 
prélèvement est réalisé dans le sens longitudinal, comme l’illustre la figure 4, 
et est suivi d’un usinage par décolletage. En raison du gabarit des éprou-
vettes, un seul prélèvement est réalisé dans l’épaisseur du ROR. On sup-
posera pour la suite que les éprouvettes présentent des caractéristiques 
identiques (composition, propriétés mécaniques…).  
Quant à l’analyse chimique, l’étude a été réalisée par V&M (Vallourec & 





Tableau 1. Composition en élément d’alliage pour l’acier S690QH [1] 
 
 
La microstructure de cet acier, présentée en figure 5, se caractérise par un pourcentage en bainite d’environ 
84% et une quantité en martensite de 16% (réf. Zamiri2014[1]). On remarque une fine dispersion de la cé-
mentite (Fe3C, partie foncée sur la figure 5) noyée dans une structure ferritique, typique d’une structure 
bainitique. 
Pour caractériser la dureté de l’éprouvette initiale, nous avons procédé à des tests Vickers avec quatre points 
de mesure (deux au centre et deux aux bords) : nous obtenons 269HV20/162 avec une précision de 4.2HV. 
C Si S Cr Ni Mo V Cu Al Mn P Ti Nb N 
0.15 0.29 0.0013 0.7 0.1 0.21 0.07 0.06 0.026 1.54 0.01 0.005 0.032 0.0063 
Figure 5. Microstructure de l’acier S690QH sans traite-




et usinage  
 
Figure 4. Méthode de prélèvement 
dans un tube ROR 
Figure 6. Traitement de l’image donnée en figure 5  
à partir de ImageJ 
1 Résultats obtenus sur 3 échantillons par tests Gleeble® 1500 par contrôle en déplacement. Référence au travail Rohr2013[1] 
2 Essais obtenus pour une surface circulaire plane de 28.3[mm²]  (diamètre de 6 [mm]), pour une épaisseur d’éprouvette de 6 2[mm] 
 et en considérant une erreur maximale pour la machine de 3% 






Dans le but de confirmer les différentes hypothèses faites sur les fractions de phases initiales de nos échantil-
lons, nous allons traiter l’image 5 avec le logiciel ImageJ. Ce logiciel va nous permettre de sélectionner les 
surfaces en fonction de leur couleur et ainsi de déterminer les fractions de chaque domaine monophasé pour 
la zone de l’échantillon étudiée.  
Les points noirs qui apparaissent sur la photographie représentent la précipitation de cémentite. On précise 
au programme de prendre en compte uniquement les surfaces foncées de l’image (cf. figure 6). Le pro-
gramme nous fournit finalement un pourcentage en Fe3C de 21.7%. Avec un pourcentage de bainite, admis à 
84%, il est possible de retrouver la fraction de ferrite : 62.3%. La manipulation a été répétée pour trois diffé-
rents clichés (1 au centre et 2 aux bords). On obtient finalement une valeur moyenne de CFe3C=21.3% et de 
Cα=62.7%.  
En combinant ces fractions de phases à leur dureté, il est possible de retrouver la valeur de la dureté de 
l’échantillon précédemment donnée. Pour cela, on se réfère à un article paru sur le site de Techniques de 
l’ingénieur, Murry2000[5], qui assume que la cémentite possède une dureté de 700HV et que la ferrite pos-
sède une dureté de 80HV. De plus, en tenant compte du travail de Nolde[3] et de SLV[4], on suppose que 
pour une structure totalement martensitique on obtient une dureté de 420HV.  
420x16/100 + 80x62.7/100 + 700x21.3/100 = 266HV 
On retrouve donc bien la dureté de l’élément testé pour l’intervalle de précision donné et suivant les hypo-
thèses. D’autre part, afin de se rendre compte de l’acceptabilité de la valeur de dureté mesurée, il est possible 
d’utiliser la relation qui lie HV à Rp : 
Rp = HV/3 
avec Rp en [kg/mm²] et g=9.81 [kg·m/s²]. 
Rp = 880 [MPa] 
Cette valeur de limite d’élasticité est supérieure à celle mesurée par Rohr2013[2]. Elle semble plutôt s’appro-
cher de la résistance ultime en traction. Néanmoins, cet écart s’explique par l’accumulation de sources d’im-
précisions : 
 Les tests de traction à température ambiante ont été réalisés par un contrôle en déplacement au 
moyen de la machine Gleeble® 1500. Or, (cf. Annexe A , correspondance et glissement relatif 
des mors), la machine semble nous donner une borne inférieure de la valeur réelle de force.  
 Les mesures de dureté sont aussi légèrement perturbées (présence de résine, plus compressible). 
Les valeurs de dureté mesurées sont donc majorées. En considérant une erreur maximale de 3% 
pour la machine, on arrive à Rp = 841 [MPa].  
Quoiqu’il en soit, les valeurs obtenues se situent dans l’intervalle limite d’écoulement / résistance à la trac-
tion : les échantillons sont représentatifs des hypothèses précédemment réalisées. 
II. Caractérisation des spécimens 
La géométrie de nos éprouvettes doit garantir : 
 L’obtention d’un très faible gradient thermique sur la section transversale où s’effectuent les 
mesures, 
 Une section transversale suffisante pour venir réaliser des tests de contrôle aux essais TRIP1 
effectués par Rohr2013[2]2,  
 Une chauffe efficace de l’éprouvette :  liée à la taille de l’éprouvette et à sa longueur (pour limi-
ter le gradient longitudinal), 
 La réalisation de mesures dilatométriques dans le sens transversal 
Une section circulaire a été choisie pour éviter les effets de bord (comme pour une section carrée) lors  
du chauffage par effet Joule et pour satisfaire la compatibilité avec les mors d’attache. L’essai TRIP est le  
 
1 Se référer à la page des notations 
2 Les tests TRIP ont permis de déterminer une déformation εtp=0.0012 [-] 
3 Standard Test Methods for Elevated Temperature Tension Tests of Metallic Materials  






paramètre déterminant pour la définition du diamètre. Ainsi, en s’inspirant des géométries prescrites dans  
l’ASTM E21 – 093 et de la thèse Rohr2013[2], le diamètre sur lequel vont être effectuées nos mesures ther-
miques et de dilatométrie est égal à 6 [mm]. La géométrie générale de l’éprouvette est reportée en Annexe B. 
Nous supposerons qu’il existe un faible gradient thermique transversal et donc que la température mesurée à 
l’aide du thermocouple (soudé par décharge électrique sur la surface de l’éprouvette) est uniforme sur la sec-
tion transversale. D’autre part, au moment de la réception des échantillons, il faudra vérifier l’état de surface 
des éprouvettes (influence le gradient thermique). 
La géométrie choisie modifie aussi la vitesse de refroidissement critique à l’air (effet de convection/
conduction/rayonnement avec l’air ambiant) : avec un diamètre grandissant, la vitesse de refroidissement 
diminue. 
III. Protocole 
Notre but est de pouvoir simuler le comportement de notre acier en phase de réchauffement et en phase de 
refroidissement. Il s’agit donc de convenir de deux protocoles expérimentaux : un qui soit capable de simuler 
l’effet du soudage au MAG et un autre qui permette de caractéri-
ser le comportement de la ZAT lorsqu’elle se refroidit. Les traite-
ments de surfaces réalisés sur nos éprouvettes pour étudier leur 
métallographie et leur dureté seront également présentés. 
III.1. Cycle de re chauffement 
La Gleeble® 1500 est une machine puissante capable de repro-
duire des situations thermiques, mécaniques et métallurgiques 
variées et avec laquelle il est possible de dépasser des vitesses de 
chauffe de 700[°C/s]. Or dans notre cas d’étude, nos essais doi-
vent pouvoir simuler les conséquences d’un soudage au MAG. 
En se référant à la thèse Mayr2007[6], il est possible de considérer 
une vitesse de réchauffement égale à 100[°C/s] pour les soudures 
réalisées à l’arc. 
Une première série de tests sera réalisée en imposant un cycle 
thermique tel que proposé en figure 7 : la montée en tempéra-
ture jusqu’à 1100°C permet de reproduire le comportement de 
l’acier au niveau de la zone de recristallisation (cf. Pré-étude, figure 6) (c’est la zone qui se situe à coté de la 
région de grossissement des grains austénitiques et de la zone partiellement transformée). Le refroidissement 
se réalise dès que la température maximale est atteinte (sans maintien). En effet, le maintien d’une tempéra-
ture constante n’était pas compatible pour les paramètres PID (Annexe D) réglés (overshoot trop important). 
D’autre part, les résultats obtenus lors de la phase de refroidissement n’étaient pas exploitables en raison du 
mauvais contrôle en force réalisé par la Gleeble® 1500. C’est pourquoi une seconde campagne de tests (pour 
le calcul des cinétiques de transformation) a été menée (III.2. Cycle de refroidissement).  
Le cycle de réchauffement n’est imposé qu’une seule fois à une éprouvette. Ainsi, la composition initiale de 
l’échantillon n’est pas perturbée. Les expériences garantissent donc une certaine représentativité (hormis les 
autres sources d’imprécisions) du comportement du métal de base affecté thermiquement. 
Ces premiers tests ont été réalisés avec le dispositif initial de la Gleeble® 1500 (sans modifications pour le 
contrôle en force nulle, cf. Annexe C). L’échantillon est inséré, de chaque coté, dans les mors en cuivre. Ces 
derniers éléments sont refroidis continuellement au moyen d’un circuit de refroidissement fermé, à eau 
(valable pour ces premiers essais, cf. III.2.). L’eau est maintenue à une température de 20°C.  
Comme il est précisé en figure 7, la vitesse de refroidissement obtenue uniquement avec ce système de re-
froidissement (sans autres interventions et pour la configuration d’installation précisée) est de 21 [°C/s] en 
moyenne (i.e. un t8/5=14 [s]). La vitesse de 100 [°C/s] est atteinte avec un refroidissement à l’air pulsé 
(installation d’une buse en cuivre à coté de l’éprouvette). Un régulateur permet de contrôler le débit sortant.  
 
Figure 7. Protocole pour caractériser le comportement  
de l’acier S690QH en cycle de réchauffement 






L’Annexe D fournit l’ensemble des recommandations en ce qui concerne l’installation générale des éléments 
(mors, cales…) et des instruments de mesures (thermocouples et système « Linear Variable Differential 
Transformer » (LVDT)). 
Pour les tests effectués ont supposera que : 
 La température est uniforme sur la section transversale étudiée (on néglige les effets de peau 
induit par un courant alternatif) 
 Le gradient thermique longitudinal est de forme parabolique sur la section utile de l’éprouvette 
 Les phases sont indépendantes entre elles (ne s’influencent pas et ne se mélangent pas)  
Les résultats obtenus permettront d’obtenir (dans l’ordre) : 
 Les coefficients de dilatation de la phase ferritique1 et de la phase austénitique et le terme de 
compaction Δεαγ à 30°C entre α et γ 
 L’évolution des fractions de phases au cours de la transformation α ►γ  
 Les températures Ac1 et Ac3 
Une analyse statistique (avec test de Student et en tenant compte des sources d’imprécisions) et une compa-
raison avec le travail de Rohr2013[2] et avec les valeurs précisées dans la littérature (réf. Taleb2001[7], Fran-
cis2011[17]) seront entreprises.  
Le modèle de comportement, relation entre la déformation ε et la température T, en phase de réchauffement 
pour du soudage à l’arc de type MAG pourra donc être construit, moyennant certaines hypothèses. 
III.2. Cycle de refroidissement 
En raison de la difficulté d’interprétation des courbes dilatomé-
triques obtenues avec le système initial de test, la machine 
Gleeble® 1500 a été modifiée. C’est avec le nouveau dispositif que 
ces tests sont entrepris. 
Comme le suggère la figure 8 ci-contre, la vitesse de chauffe 
adoptée est de 10 [°C/s] en raison des paramètres PID utilisés (cf. 
Annexe D).  S’en suit un maintien de la température légèrement au 
dessus de la température d’austénisation, i.e. 870°C. Ce palier est 
appliqué pendant 300 secondes (5 minutes) et il permet à notre 
acier d’homogénéiser sa structure (en austénite). Il peut aussi être 
à l’origine d’un grossissement des grains. Ce protocole s’inspire 
des travaux de Lee2007[8] et de Warke2009[18]. 
Les courbes de refroidissement ont été sélectionnées afin d’obtenir 
une forme de diagramme TRC représentative de ce qui a déjà été établi (réf. Nolde[3] et SLV[4]). Les compo-
sitions chimiques ne sont pas celles utilisées par Nolde[3] et SLV[4] : un diagramme TRC différent des leurs 
est donc attendu. 
Les conditions d’austénisation (température maximale et temps de maintien) et le choix du temps initial de 
refroidissement ont été fixés pour permettre une comparaison avec les autres diagrammes. Néanmoins, la 
taille des grains n’est pas nécessairement la même et donc détermine : 
 Les caractéristiques finales de dureté de l’échantillon (réf. Zergoug2004[20]) : des grains de 
grande taille donneraient une dureté plus faible 
 La température MS (réf. Yang2008[19] et Lee2005[21]) et la cinétique de transformation marten-
sitique (réf. Turteltaub2006[24]) : MS diminue avec la finesse de taille des grains 
 La forme du diagramme TRC (réf. Roux2007[22]) : avec une grande taille de grains, la mi- 
 
1 En raison de la qualité des résultats, on assume pour ce projet que la ferrite, la perlite, la bainite et la martensite ont un même 
coefficient de dilatation, constant quelque soit la température  
Figure 8. Protocole pour caractériser le comportement  
de l’acier S690QH en cycle de refroidissement 







gration du carbone en direction des joints de grains est plus longue et donc induit un déplace-
ment des courbes TRC vers la droite 
 Le domaine de formation de ferrite (réf. Boudiaf2012[23]) : le grossissement des grains d’austé-
nite favorise le développement de la ferrite 
 Le TRIP (réf. Desalos1981[25]) : devient plus important avec une augmentation de la taille du 
grain austénitique (chargement en traction) 
Il faut donc faire figurer ce paramètre sur le diagramme TRC. D’autre part, la taille des grains change en 
fonction du nombre de cycles de chauffe (réf. Cornet2006[28]) et en fonction de la composition chimique 
(réf. Boudiaf2012[23]), d’où l’utilité d’utiliser un échantillon par test (i.e. ne pas faire plusieurs cycles sur le 
même échantillon). 
Ainsi, aux vues de ces dépendances, on supposera que (en plus des hypothèses données en III.1): 
 La taille des grains austénitiques se distribue uniformément sur la section transversale étudiée 
 La taille des grains (une fois normalisée avec le palier d’austénisation) est identique pour les 
différentes éprouvettes testées (à confirmer avec une étude métallographique sur ImageJ) 
 L’écrouissage à haute température de l’austénite n’entraine aucune conséquence sur les ciné-
tiques de transformation de phase 
 Les effets de changement de volume non-isotrope (réf. Suh2007[13]) ne sont pas considérés 
 Les effets TRIP, eux aussi, ne sont pas considérés 
 Les phases formées sont au nombre de trois : Ferritique / Bainitique / Martensitique 
C’est en fonction de ces hypothèses que sera réalisée l’analyse dilatométrique de nos différents essais de re-
froidissement à partir de la règle du levier (RL). Ceci implique que les tests réalisés sont des tests de dilato-
métrie libre : c’est pour cette raison que la Gleeble® 1500 a été modifiée. Une description détaillée des inter-
ventions est donnée en seconde partie (chapitre II.4.). 
Les vitesses de refroidissement choisies sont spécifiées au tableau 2. 
Tableau 2. Vitesses de refroidissement pour la construction du diagramme TRC 
L’obtention du diagramme TRC correspondant s’établira grâce à : 
 La détermination des températures de début de transformation en fonction du refroidissement 
 L’évolution des fraction de phase en fonction du refroidissement : en se référant à la figure 9, la 
fraction d’austénite (courbe rouge) peut être estimée en calculant la fraction AC sur AB. 
 
Remarque : Avec les modifications de la Gleeble, le r efroi-
dissement critique est moins efficace en raison de la non sy-
métrie du dispositif (un coté refroidi, l’autre non) et il n’est 
pas possible d’effectuer de tests TRIP. 
 
En raison du nombre limité d’éprouvettes, chaque test a une 
vitesse de refroidissement différente . Le traitement des don-
nées, spécifié en troisième partie, permet d’intégrer les impré-
cisions de mesures dues au LVDT. Pour l’interprétation des 
courbes, on se réfèrera aux articles de Warke2001[18], de 
Jung2012[26] et de Lindgren2007[9]. 
Vitesses1 -30 [°C/s] -20 [°C/s] -10 [°C/s] -7 [°C/s] -5 [°C/s] -2 [°C/s] 
Temps t8/5 10 [s] 15 [s] 30 [s] 43 [s] 60 [s] 150 [s] 
Phases M ou MB MB B B ou BF BF BF 
  M : Martensite    B : Bainite    F : Ferrite 
1 En se référant à l’article Taleb2001[7] , la vitesse critique d’obtention de martensite est égale à environ -10°C/s tandis que pour les 
transformations bainitiques les vitesses de refroidissement doivent être plus importantes que –0.3°C/s 
Figure 9. Procédure d’extraction des fractions de phase  







III.3. Me tallographie 
L’utilisation du modèle de calcul mathématique (sommairement exposé en III.2.) nous permet donc d’ap-
proximer les cinétiques de transformation de phase. Afin de vérifier la validité des calculs, une analyse mé-
tallographique va être réalisée : en effet, elle permet de vérifier la composition finale de l’acier (pas d’indica-
tion sur les cinétiques). Notre diagramme TRC fera correspondre à chaque éprouvette (et donc à chaque 
courbe de refroidissement) sa métallographie. La préparation des échantillons s’appuie sur la méthode Meta-
log, Bjerregaard1992[29].  
Remarque : Pour  des raison de délais, la métallographie réalisée correspond aux premières sér ies de 
tests (III.1.) et non aux dernières. Les courbes de refroidissement utilisées pour la construction du diagramme 
TRC proviennent cependant de la seconde salve de tests. Pour la suite, nous allons néanmoins utiliser cette 
métallographie (associée aux vitesses de refroidissement proches) qui estimera de manière qualitative les 
différentes phases formées au cours du refroidissement. 
Figure 10. Etapes de préparation des échantillons 
III.3.1. Pre paration des e chantillons 
Les différentes étapes de préparation des échantillons sont résumées en figure 10. 
La première étape, qui consiste à scinder en trois notre échantillon, se réalise grâce à une machine de tron-
çonnage abrasif sous eau (cf. Annexe C pour la photo) à une distance très légèrement décalée de la section 
transversale étudiée : on tient ainsi compte de la perte de matière induite par le polissage. On supposera que 
l’effet de chaleur causé par la découpe n’affecte en rien la métallographie de nos échantillons.  
La seconde étape consiste à réaliser un enrobage autour de l’éprouvette cylindrique obtenue. Une presse 
d’enrobage (cf. Annexe C) a été utilisée pour l’enrobage à chaud. Une résine de type Epoxy a été employée. 
Au moment de l’installation de l’acier dans l’enrobeuse, il faut bien placer la face F1 (cf. figure 10) vers 
l’extérieur. Cette résine nous permettra de faciliter la manipulation de notre éprouvette. Les paramètres à 
préciser sur l’enrobeuse de la salle de métallographie I à l’EPFL (section MX) sont donnés au tableau 2. 
 
 
Tableau 3. Paramètres pour l’utilisation de l’enrobeuse EPFL (MX) 
La dernière étape correspond au prépolissage/polissage, nécessaire pour les observations au microscope. 
Comme présenté en figure 11, il existe plusieurs méthodes de polissage adaptées au type de matériau. Le 
guide Metalog nous permet de trouver une préparation efficace pour nos échantillons en un temps le plus 
court possible et qui nécessite le minimum de manipulation. Les conditions de polissage pour nos échantil-
lons ne répondent pas à des critères élevés. C’est pourquoi nous avons combiné les protocoles des aciers à 
outils (cf. Figure 11, point 6) et des fontes grises (point 5).  
On procède à un prépolissage avec lubrification à l’eau au moyen de papier SiC (très abrasif) de granulomé-
trie successive de 120, 240, 320, 600 et 1200. L’échantillon est rincé à l’éthanol à chaque étape. Il est tourné  
 
Résine Quantité Pression Chauffe Refroid. Diamètre 
Epoxy 30-40 ml 17-20 kN 5 min 3 min 25 mm 
































Figure 11. Metalogram, sélection de la méthode de préparation selon les propriétés du matériau 
de 90° par rapport au sens de polissage à chaque changement : en effet, cette manière de procéder permet de 
vérifier que les rayures du prépolissage inférieur disparaissent. Une fois ce résultat obtenu et avec une bonne 
planéité de l’échantillon, on peut passer à l’étape supérieure.  
Le polissage, quant à lui, se réalise sur un drap diamanté d’abord de 6 μm et ensuite de 1 μm. La lubrification 
est réalisée avec de l’éthanol. L’échantillon est nettoyé à la fin de ces deux manipulations dans un bain 
d’éthanol sous ultrasons. Là aussi l’acier est tourné de 90° entre les deux étapes. La vitesse de rotation a été 
réglée à 300 t/min. Aucune condition de pression particulière n’a été appliquée. 
III.3.2. Etude me tallographique 
Les échantillons obtenus ont subi une attaque au Nital 2% (convient bien aux aciers peu alliés) afin de pou-
voir distinguer les différentes microstructures. En fonction des conditions de refroidissement (et donc des 
transformations), les temps d’immersion dans cet acide sont compris entre : 
 8 et 10 secondes (grand maximum) pour les structures martensitiques 
 12 et 15 secondes pour les structures ferritiques et perlitiques 
L’échantillon est noyé dans de l’alcool afin de stopper l’attaque chimique et il est rincé au séchoir avant 
d’être observé au microscope. Nous avons utilisé le microscope polarisant de l’EPFL (MX) afin d’obtenir 
des photos de bonne qualité utilisables sur ImageJ. L’homogénéité de l’échantillon dans son ensemble 
(métallographie à peu près identique entre les bords et le cœur de l’éprouvette) a été vérifiée. L’échelle du 
microscope polarisant n’a pas été calibrée : les grossissements pour chaque cliché ont donc été reportés.  
L’interprétation des différents clichés métallographiques s’appuiera sur les indications données dans Cor-
net2006[28] et sur une comparaison avec les résultats de Lee2007[8], de Garcia2002[12], de Zhao2001[10] et 
Zhang2006[30]. 







Machine Vickers Eprouvette 
Poids Temps Diamètre  Nombre de mesures Epaisseur d’acier 
20 kg 16 s 6 mm 4 6 2 mm 
III.4. Essais de durete  
Pour l’étude, nous avons utilisé des tests de du-
reté Vickers avec un dispositif de correction de 
planéité donné en figure 12. Les échantillons 
sont placés sur la pâte par application d’une 
pression d’environ 20 kg (correspond à la force 
de test : on évite ainsi d’augmenter les impréci-
sions de mesures). 
Pour la mise en place de la procédure de test, 
nous suivons les recommandations données dans 
la norme européenne ISO6507 (Partie 1, 2, 3 et 
4). La photo de la machine utilisée est fournie en 
Annexe C. Les paramètres réglés sur la machine 




Tableau 4. Paramètres pour les tests de dureté 
Pour permettre d’avoir une bonne représentativité de la dureté de l’échantillon, nous avons réalisé quatre 
points de mesures avec deux vers les bords de l’éprouvette et deux vers le centre de l’éprouvette. En ce qui 
concerne le traitement des données, les incertitudes correspondent au calcul des incertitudes élargies (tiré de 
la norme ISO6507-1) sous conditions des hypothèses du tableau 4. 
 
 
Tableau 5. Prise en compte des incertitudes pour les tests Vickers (ISO6507) 
Les duretés mesurées correspondent aux métallographies étudiées mais pas aux courbes dilatométriques. En 
raison du cycle thermique qui a été imposé pour la première salve de tests, la taille des grains sera différente 
de celle des éprouvettes testées avec le second protocole de cycle thermique : des écarts de dureté sont donc 
attendus. Néanmoins, nous utiliserons les valeurs moyennes (associées à leur courbe de refroidissement) 
pour la construction du diagramme TRC afin de nous rendre compte de l’évolution générale de la dureté en 
fonction de la vitesse de refroidissement. Nous pourrons ainsi comparer nos données expérimentales avec 
celles de Nolde[3] et SLV[4]. 
Remarque 1 : Les échantillons ont été repolis (puisque l’analyse métallographie est réalisée avant que 
ce test destructif ne soit entrepris) avant d’être testés au duromètre.  
Remarque 2 : Les tests de dureté nous fournissent une valeur  moyenne de dureté sur  la surface inden-
tée. Ce qui est pour nous plus intéressant qu’une analyse de micro-dureté : elle nous aurait fourni des valeurs 
de dureté plus liées à la monophase (Fe3C, α...), et donc de plus grands écarts de dureté. Néanmoins, utiliser 
ce dernier dispositif permettrait de vérifier les hypothèses de dureté (pour les monophases) réalisées au cha-
pitre I. de cette partie. Pour cela, il faut garder une surface attaquée (au Nital par exemple) afin de viser le 
grain désiré. 
uE uCRM uH uX ums 
Incertitude type Incertitude étalonnage Incertitude machine Incertitude éprouvette Incertitude résolution 
Pas prises en compte  Prises en compte  
Figure 12. Illustration du dispositif pour les tests Vickers 








Dans cette phase préparatoire, nous venons de donner les caractéristiques initiales de l’acier S690QH. Sa 
composition chimique diffère des aciers testés par Nolde[3] et SLV[4] et conditionne son comportement en 
phase de chauffe et de refroidissement. Pour se rendre compte de ces différences, deux protocoles ont été 
établis : l’un permet de caractériser l’acier en état de chauffe, l’autre permet d’identifier l’évolution de la mi-
crostructure en phase de refroidissement à vitesse constante. Sont venus s’ajouter à ces tests, une analyse 
métallographique et des tests de dureté. Les cycles thermiques ont été effectués sur des éprouvettes de forme 
adaptée à l’aide de la machine Gleeble® 1500.  
Cette plateforme de simulation thermomécanique est un produit du groupe Dynamic Systems Inc. (DSI). Son  
usage demande une certaine expérience et nécessite la vigilance de celui qui l’emploie. Plusieurs problèmes 
se sont posés au moment de son utilisation et une série d’interventions (à l’aide des techniciens de la halle 
GC) ont été nécessaires afin de permettre son bon fonctionnement et obtenir ainsi des résultats exploitables 

















S ECONDE PARTIE  
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E X PE R I M E N TA L E     
 
 
Expérimentations à partir de la machine Gleeble® 1500      
  







L ’étude expérimentale que nous allons aborder va s’effectuer à l’aide de la machine Gleeble
® 1500. 
Cet outil permet de simuler le comportement de l’acier S690QH à haute température. Dans le 
passé, la Gleeble® 1500 a bénéficié de quelques modifications de son système de contrôle et d’acquisi-
tion des données. Toutefois, d’autres interventions se sont avérées nécessaires afin d’obtenir des résul-
tats de bonne qualité. Cette seconde partie présente en un premier temps le fonctionnement général de 
la plateforme et les changements apportés dans le but d’améliorer les résultats des expériences. Dans 
un second temps, on abordera les méthodes de traitement des données Gleeble (fichiers d’extraction 
LabView) qui sont directement liées aux protocoles expérimentaux exposés en première partie.  
I. Dispositif Gleeble® 1500 
Le fonctionnement général de la machine est résumé en figure 13a. Cette étape de compréhension fut un mo-
ment très important. En effet, en collaboration avec les techniciens de l’EPFL et avec l’aide de SCI Consul-
ting, nous avons pu solutionner de manière temporaire le problème lié au mauvais contrôle en force (cellule 
















Figure 13a. Principe du fonctionnement général de la machine Gleeble® 1500 
La Gleeble® 1500 contrôle le chauffage de l’éprouvette au moyen d’un courant alternatif (effet Joule). La 
puissance délivrée est quantifiable de la manière suivante :  
 EJ  = R · i²  (formule 1) 
La machine évalue la différence de potentiel entre la partie mobile et la partie fixe (cf. figure 13a) à l’aide 
d’un voltmètre. Elle convertit la valeur mesurée en une différence de température. Cet effet thermodyna-
mique fut découvert par Thomas Johann Seebeck en 1821 et, l’une des utilisations les plus connues qui se 
base sur l’effet Seebeck est la mesure de température à l’aide de thermocouples (de type K pour nos tests). 
Un certain couple de matériaux (par exemple A et B) se caractérise par une certaine valeur du coefficient de 
Seebeck qui peut se définir de la manière suivante : 
 SA,B = SA - SB = ΔV / ΔT (formule 2) 
  







Ainsi, comme indiqué en figure 13b, le contrôle du courant électrique (donc de la température de chauffe) 
s’effectue à partir de mesures accomplies par un thermocouple (ce dernier est soudé par décharge électrique 
à la surface de l’éprouvette). Dans ce sens, le choix du courant alternatif semble une bonne solution : les me-
sures de température ne sont donc pas perturbées (cf. figure 13b). Dynamic Systems Inc. (DSI) a déterminé 
cette période de chauffe efficace en définissant un angle, le « Power Angle », qui caractérise la proportion de 









Figure 13b. Illustration de l’effet Power Angle et du moment de mesure de la température 
Lorsque le courant est nul, c’est-à-dire en dehors de la zone de définition du PowerAngle (fonction sinus), le 
thermocouple est actionné et le contrôle de la température peut donc être effectué. A ce moment, cette me-
sure thermique est renvoyée au centre de pilotage (c’est l’ordinateur qui est muni du programme Gleeble 
Control). La densité de courant est donc ajustée au moyen de cette boucle fermée. La méthode employée cor-
respond à la régulation PID.  
Remarque : La fréquence de mesure pour  la température est r églée à 50 Hz. 
Le signal de commande PID tient compte du signal de sortie (mesure réalisée au moyen du thermocouple) et 
de la consigne (température désirée et qui est précisée dans le programme Gleeble Control, fenêtre Recipe). 
Son fonctionnement s’appuie sur trois paramètres qui sont :  
 Un terme proportionnel, qui permet de donner la nervosité au système et influe sur l’overshoot 
et sur la température finale  
 Un terme dérivateur, qui permet d’améliorer la stabilité de la boucle 
 Un terme intégrateur, qui permet d’éliminer l’erreur statique 
Le manuel utilisateur de la Gleeble® 1500 (Annexe D) donne les indications nécessaires sur la méthode 
d’ajustement des paramètres PID. Cette régulation permet de contrôler la machine en température, en dépla-
cement (cf. Figure 13a, LVDT interne à la machine) et en force (cellule force placée sur le bras mobile, cf. 
Annexe C). 
Le dispositif Gleeble est aussi relié à un système de refroidissement à l’eau (comme précisé dans la première 
partie). Ce dernier permet de conserver les mors à une température largement inférieure au point de fusion du 
cuivre (dans les environs de 1100°C). Une pompe permet de contrôler le débit d’eau (gardé à une tempéra-
ture de 20°C) qui circule dans la partie mobile et dans la partie fixe (cf. Figure 13a) par le biais des man-
chons principaux de soutien (ce sont les bras qui traversent la partie en téflon). La cage qui entoure le dispo-
sitif de test est, elle aussi, refroidie.  
Le choix d’utiliser des mors en cuivre garantit une bonne conduction de l’électricité et un refroidissement 
efficace. Ces éléments maintiennent solidement l’éprouvette pour permettre le passage du courant sans créa-
tion de ‘mini’ arcs électriques (et donc sans créations de soudures entre l’éprouvette et les mors). Mais cette 
connexion est aussi un détail qui a soulevé des questions, nous y reviendrons. L’effet de maintenir une tem-
pérature au niveau des mors en dessous des trois cents degrés celcius occasionne un gradient ther- 
 
  







mique longitudinal prononcé. Il est donc difficile de procéder à une analyse dilatométrique dans le sens lon-
gitudinal. C’est pourquoi une mesure dilatométrique radiale (variation de la température négligeable) est uti-
lisée. Cette mesure est réalisée au moyen d’un capteur LVDT en quartz : ceci permet de limiter les effets de 
dilatation thermique du dilatomètre. Le rapport entre les coefficients thermiques de l’acier et du quartz est 
suffisamment grand (>10) pour négliger la dilatation du quartz :  
  αth,α / αth,q = 24 (formule 3) 
Le comportement thermique simulé correspond donc à un problème 1D. Le but des tests est de pouvoir des-
siner les courbes dilatométriques obtenues avec les mesures du LVDT. Comme présenté en première partie, 
les déformations dues au comportement à très haute température de l’acier (on veut parler des effets de plas-
ticité et de viscosité) ne sont pas désirées. En effet, leur présence rendrait la tâche du calcul des fractions de 
phase presque impossible. En prenant le cas d’un état de contrainte 1D, étude menée par Rohr2013[2], les 
phénomènes observables sont : 
 Des déformations élastiques : si la contrainte ne dépasse pas la limite d’élasticité pour la tempé-
rature donnée. Le coefficient de poisson varie avec la température (cf. Mertens2012[33]) de ma-
nière linéaire pour finalement plafonner à 0.48 [-] 
 Des déformations plastiques : si la contrainte dépasse la limite d’élasticité. Dans ce cas on peut 
utiliser un coefficient de poisson égal à 0.48 [-]. 
 Un écrouissage : il peut se produire un écrouissage de la phase austénitique. Il peut être à l’ori-
gine de changements de propriétés (comme par exemple pour les aciers TRIP) bien qu’il existe 
les phénomènes de restauration d’écrouissage 
 Des plasticités de transformation : déformation permanente induite par l’application d’une 
charge au moment d’une transformation de phase.  
C’est pourquoi la construction du diagramme TRC est basé sur l’hypothèse qu’aucune contrainte autre que 
interne, (induit par les différences de compaction de phase) ne s’applique. Le choix de la Gleeble® 1500 est 
donc tout réfléchi : son mode de contrôle en force permet de suivre la dilatation de l’échantillon (on pourra 
se référer à l’Annexe D pour de plus amples explications sur le fonctionnent général de la machine). Néan-
moins, les premiers tests ont révélé que la précision de la plateforme n’était pas suffisante : les résultats 
étaient faussés et ne respectaient pas nos hypothèses. 
Une étude a été effectuée sur la Gleeble® 1500 afin de se rendre compte de ses capacités réelles et de sa pré-
cision à pouvoir simuler les effets thermomécaniques d’un acier. Les résultats d’expériences s’appuient sur 
une calibration des éléments de mesure (Force et mesures dilatométriques) comme présenté en Annexe D. Le 
manuel d’utilisation de la Gleeble précise uniquement les principes de calibration (i.e. de quelle manière ils 
ont été réalisés). 
II. Réglage de la Gleeble® 1500 
II.1. Calibration des instruments de mesure 
La calibration du dilatomètre tient compte 
des conditions réelles du test. Quatre séries 
de mesures ont été réalisées afin d’obtenir 
la relation entre les mesures Gleeble et les 
diamètres de contrôle. La précision des dia-
mètres de contrôle est de l’ordre du μm. 
L’erreur standard pour un diamètre donné 
est d’environ 170 [V] soit environ 70 μm. 
La droite obtenue possède une pente légère-
ment plus faible que celle obtenue par 
Rohr2013[2]. Cette expression sera utilisée 
dans le code de la manière suivante : 
 D = 4.06·10-4·Q + 7.97 (formule 4) 
Note : D est en [mm] et Q correspond à des [V]. Q peut être négatif. 
Figure 14. Calibration LVDT 
  







En ce qui concerne la calibration en force, on effectue les mesures de déplacement avec l’éprouvette de test 
(où sont placés les extensomètres) pour une certaine force dont la valeur est indiquée par la Gleeble (avec FG 
= -6.8635, valeur trouvée par Rohr2013[2]). La procédure est explicitée en détail dans le manuel utilisateur. 
Finalement sur quatre séries de mesures pour 6 paliers de force, la valeur moyenne du module de Young cal-
culée est de 207 kN/mm² avec une erreur standard de 13 kN/mm². Nous avons donc décidé de travailler avec 
la relation donnée par Rohr2013[2] pour passer des lectures Gleeble aux valeurs réelles de force : 
 Fréel = 1.0091·Fmesure - 1.0198 (formule 5) 
II.2. Parame tres PID 
Le réglage de ces paramètres a été une étape très importante : la précision des résultats en dépend très forte-
ment. L’ensemble des combinaisons PID est reporté dans le manuel utilisateur de la Gleeble® 1500. Les tests 
qui ont été réalisés se fondent sur le travail de Rohr2013[2]. Nous sommes parvenus à améliorer le contrôle 
en force de la Gleeble mais pas à la précision voulue. L’amplitude d’oscillation de la force pour les derniers 
tests réalisés avec le dispositif 1 (i.e. Gleeble non modifiée) se situe dans les alentours de 0.25 kN. 
Avec l’aide de M. Probst et de M. Vâju (SCI Consulting), nous nous sommes rendu compte de l’influence de 
l’énergie électrique (pour le chauffage) sur le contrôle mécanique (cf. Annexe A ). Il est aussi possible d’utili-
ser les premiers résultats d’essais. En effet, les illustrations ci-dessous (cf. Figure 15) représentent la relation 
Température - Force dans le cas d’un chauffage de 100°C/s (dispositif initial de la Gleeble) et de 10°C/s 










Figure 15. Résultats pour un chauffage de 100°C/s pour le dispositif 1 (à gauche) et  
de 10°C/s pour le dispositif 2 (à droite, avec sa partie en refroidissement)  
L’image à gauche est obtenue avec le dispositif initial de la Gleeble® 1500 pour un contrôle en force d’une 
valeur de –1.0198kN. La droite verticale pour les 20°C représente juste une valeur d’initiation au moment où 
on lance le test. Il est possible de retirer cette valeur, ce qui a été fait pour les résultats finaux. La forme de la 
relation Température - Force se répète pour tous les tests de chauffe. Dans la zone des faibles températures, 
c’est-à-dire en dessous de 300°C, la machine a du mal à suivre l’échantillon. Puis, la force commence à con-
verger vers une valeur jusqu’aux alentours de 760°C, c’est-à-dire au moment où la transformation austéni-
tique a lieu.  
NB : Pour l’essai représenté à gauche, la valeur cible n’est pas respectée. En effet, au moment du test la ma-
chine n’a pas eu le temps d’atteindre les –1.0198kN avant que la chauffe de l’éprouvette ne commence. C’est 
pourquoi il existe ce décalage.  
Dans l’image de droite, on a reporté les valeurs de force avec les valeurs de température pour le dispositif 2. 
Notons que la courbe du réchauffement se trouve en dessous de la courbe de refroidissement. La partie mo-
bile n’est pas contrôlée en force mais en déplacement. Ici le déplacement imposé est nul puisque le mors mo-
bile ne joue aucun rôle de contrôle sur l’échantillon. Pourtant, on remarque qu’il existe une variation 
‘‘fantôme’’ de force d’une amplitude de 0.2kN alors qu’en refroidissement rien. L’énergie électrique de  
  
  







chauffe semble donc perturber l’électronique d’amplification du capteur force de la Gleeble. Cette valeur se 
rapproche de l’amplitude d’oscillation pour un test contrôlé en force.  
Le test de droite se caractérise par une phase d’austénisation, donc d’un maintien de la température (la densi-
té de courant est plus ou moins constante). Au moment de cette transition, la valeur de la force ‘‘fantôme’’ 
est décalée. Ceci semble confirmer que l’électricité influe sur les mesures de force. Lorsque la Gleeble® 1500 
coupe le module thermique pour que l’échantillon commence à se refroidir, la force, uniquement à cet ins-
tant, est maintenue constante : il n’y a plus le couplage électricité/mécanique.  
Vers la fin du refroidissement à partir des 200°C, une déviation commence à apparaître comme si un frotte-
ment se réalisait (effet de compression, la courbe monte). On peut se référer à l’Annexe A pour les échanges 
mail avec SCI où on essaye de comprendre d’où provient cette « force de frottement » : effets de frottements 
statiques, frottements induis par les dilations thermiques de la partie mobile… Beaucoup de pistes sont donc 
à exploiter afin d’améliorer le contrôle en force. 
Pour les deux différents cycles thermiques obtenus avec un contrôle en force constante de –1.0198kN (qui 
correspondent aux deux protocoles), les paramètres PID et les vitesses de réchauffement utilisés ont été re-
portés dans le tableau ci-dessous. 
Tableau 6. Réglage des paramètres PID pour les protocoles d’essais 
Les résultats pour le protocole 1 ont été uniquement exploités pour la partie en réchauffement. En effet, les 
courbes dilatométriques en phase de refroidissement présentaient une forme légèrement parabolique en phase 
austénitique (et non une droite, normalement désirée). Nous en avons donc conclu que ces mauvais résultats 
étaient induits par le contrôle en force de la machine. Afin de confirmer nos propos, nous avons réalisé le 
Satoh test afin de nous rendre compte des effets induits par un état de contrainte dans notre éprouvette.  
II.3. Simulation du Satoh test 
L’essai Satoh, réalisé il y a environ 40 années par 
le Japonais Kinihiko Satoh (cf. Depradeux2004
[37]), est un outil interressant à partir duquel il est 
possible de tirer plusieurs informations et en parti-
culier les phénomènes de restauration d’écrouis-
sage (restauration visqueuse). Ce test est obtenu 
en bloquant l’échantillon (de forme cylindrique) à 
chacune des ses extrémités pour la longueur utile 
étudiée (ce qui n’est pas vraiment le cas pour 
l’échantillon testé). Le test est reporté en Figure 
16. 
L’expérience a été réalisée à partir d’un con-
trôle en déplacement nul pour une vitesse de réchauffement de 10°C/s avec les paramètres PID correspon-
dants (ils sont donnés en tableau 6). Le déplacement reste nul à quelques 0.11% près au maximum. Le calcul 
de la contrainte est réalisé, en supposant que le problème reste 1D, tel que : 






Température  Force  Déplacement  
Range P I D Range P I D Range P I D 
          Protocole 1. Cycle de réchauffement 
100 1100 0:15000 8000 200 50  3000 900 20 800  14000 10000 10 100 
          Protocole 2. Cycle de refroidissement 
10 870 0:13500 7000 20 10  3000 900 20 800  14000 10000 10 100 
Figure 16. Résultats obtenus pour un essai de type Satoh 
  







Le Fréel correspond à la correction de la force mesurée sur la Gleeble à partir de la formule 5 et Aréel est le 
calcul de l’aire de l’échantillon en tenant compte de la dilation réelle (εréel = ln(1+εing)). 
En se référant au livre de Lindgren2007[9] et aux expériences menées par Depradeux2004[37], la forme géné-
rale de notre test correspond bien à un test de type Satoh. Néanmoins quelques anomalies subsistent sur les 
forces mesurées. En effet, si on considère un coefficient de dilatation pour la phase ferritique de  
1.90·10-5 °C-1 (coefficient moyen évalué à partir de la courbe dilatométrique) et en supposant que le module 
de Young reste constant à une valeur de 210 MPa (valeur moyenne trouvée par Rohr2013[2]), on peut donc 
affirmer que le gain de contrainte par degré de température est égal à 3.99 MPa/°C. Donc pour une tempéra-
ture de 100°C on devrait trouver une contrainte de 399 MPa. La valeur mesurée est de 377 MPa. La machine 
semble donc nous fournir des valeurs de force cohérentes dans le cas d’un déplacement nul.  
D’autre part, on constate que dans les environs de 350°C la relation entre la contrainte et la température rede-
vient linéaire. Ce changement de comportement est lié à la plastification de l’acier. La contrainte mesurée 
devrait donc correspondre à la limite élastique de l’acier S690QH : la valeur de 660MPa rejoint en effet les 
ordres de grandeur des Rp0.2 trouvés par Rohr2013[2]. Néanmoins, le plateau obtenu entre 400°C et 715°C est 
critiquable : ici la valeur de la contrainte axiale est normalement limitée par la limite d’élasticité de l’acier 
étudié, on ne devrait donc pas avoir un plateau mais au contraire une diminution linéaire de la contrainte. La 
Gleeble® 1500 ne semble donc pas rendre compte de ce comportement. 
Ce test met aussi en évidence la différence de compaction entre les phases par une température de début de 
relâchement des contraintes (des contraintes de traction commencent à apparaître, ce qui implique une dimi-
nution des contraintes totales). On peut donc approximer la température de début d’austénisation à 715°C et 
la température de fin d’austénisation à 808°C (ceci n’est valable que pour ce réchauffement de 10°C/s). Les 
températures trouvées par Rohr2013[2] sont égales à Ac1 = 721°C et à Ac3 = 845°C. Notons que les condi-
tions de test ne sont pas les mêmes (les valeurs de Ac1 sont néanmoins assez proches) et donc que les valeurs 
trouvées au moyen du test Satoh sont à considérer avec précaution.  
Les contraintes de compression tendent à s’amoindrir au fur et à mesure du réchauffement. Dans les tests 
réalisés par Depradeux2004[37], les contraintes de compression deviennent presque nulles au niveau de la 
température maximale : ceci peut s’expliquer par la faiblesse du seuil de plasticité. Le phénomène n’est pas 
vraiment observable pour le test présenté.  
Au moment de la phase de refroidissement, l’échantillon austénisé commence à se rétracter créant ainsi des 
contraintes de traction. La zone comprise entre 1100°C et 720°C présente un développement rapide de ces 
contraintes jusqu’à atteindre la limite élastique de l’austénite environ égale à 915MPa pour une température 
de 450°C. Cette valeur est en accord avec les travaux de Sysweld2006[35], les tableaux récapitulatifs sont 
reportés dans Rohr2013[2].  
L’acquisition des données s’est arrêtée avant que ne se 
termine le refroidissement. Néanmoins, pour la vitesse de 
refroidissement de ce test (qui est de 30°C/s entre 800°C 
et 500°C), il est possible de se rendre compte de la pré-
sence d’une transformation martensitique : les contraintes 
semblent se diriger vers un état de compression 
(augmentation de volume dû à la transformation marten-
sitique). Cette transformation semble apparaître pour une 
température de 430°C. 
Normalement, une fois la transformation martensitique 
finie, la contraction thermique de l’éprouvette peut re-
prendre la relève entraînant l’apparition de contraintes de 
traction et donc un effet TRIP. L’intensité de ces con-
traintes est bornée par la limite d’élasticité de la structure 
formée.  
Figure 17. Dilatométrie pour un essai de type Satoh 
  







Remarque : Les contraintes résiduelles de traction créées dans le cas du test Satoh constituent une in-
dication intéressante sur le comportement de l’acier au niveau de la zone de soudure. Un refroidissement très 
lent (structure ferrito-perlitique) tendra à limiter l’intensité des contraintes résiduelles (limite d’élasticité plus 
faible) (cf. Robin2009[36]). Dans le cas d’une transformation bainitique les contraintes créées sont les plus 
grandes qui peuvent se former, elles sont même supérieures à celles obtenues avec la martensite. 
La forme de la courbe dilatométrique du test Satoh est donnée en Figure 17. On remarque que la déformation 
en phase de réchauffement atteint les 2.6% pour la température maximale de 1100°C et que la transformation 
de phase ferrite-austénite n’est pas tellement marquée. En effet, l’influence des contraintes de compression y 
est pour beaucoup. Dans sa phase de refroidissement, cette courbe présente une forme légèrement parabo-
lique en raison de l’état de contrainte. Dans la zone des 720°C (moment de stabilisation des contraintes), la 
courbe commence à gagner en linéarité et elle décrit alors pour les plus basses températures une droite d’une 
pente d’environ 2.2·10-5[-/°C] (ce qui proche de la valeur de la dilation austénitique donnée par Zamiri2014
[1] à 0.1·10-5[-/°C] près). 
Figure 18. Dilatométrie obtenue au moyen d’un contrôle en force pour une vitesse de refroidissement de 2.5°C/s  
On retrouve cet effet de déviation dans nos premiers tests de dilatométrie (cf. Figure 18). On en déduit donc 
l’existence de contraintes de traction. Le Gleeble® 1500 semble contrôler difficilement le passage entre la 
phase d’échauffement et la phase de refroidissement. Les contraintes qui s’établissent alors dans notre échan-
tillon induisent un effet TRIP : ces dernières perturbent les cinétiques de transformation de phases 
(mécanisme de Magee pour les transformations martensitiques et mécanisme de Greenwood-Johnson pour 
les transformations ferrito-perlitiques). Finalement, entre une déviation initiale et des cinétiques modifiées, 
l’utilisation de la RL devient difficile à em-
ployer, voire impossible. 
Remarque : Si l’on souhaite corr iger  les 
courbes à partir d’un modèle numérique, un bon 
nombre de phénomènes est alors à prendre en 
considération. L’étude devrait se réaliser dans 
le sens longitudinal de l’éprouvette (cf. Figure 
19). Il faudrait vivre sur un modèle de dilatation 
thermique pure, calculer les différences avec les 
valeurs issues des essais, puis tenir compte des 
changements mécaniques en fonction de la tem-
pérature (module d’élasticité, coefficient de 
poisson, limite élastique…). Le modèle devient 
complexe à construire et à interpréter (comment 
séparer les dilatations plastiques des effets 
TRIP ou encore des effets de viscosité).  
Figure 19. Philosophie de correction des courbes dilatométriques 
  







Ainsi, le dispositif initial de la Gleeble selon les paramètres PID utilisés ne répond pas à nos attentes. Il a 
donc été question de trouver une solution qui permette l’obtention de résultats exploitables. 
II.4. Modification du dispositif 
L’échantillon qui est placé dans l’enceinte de test 
doit être installé de façon à ce que le courant élec-
trique puisse permettre un échauffement efficace 
par effet Joule. On est donc obligé de garantir un 
bon contact entre les éléments de transmission du 
courant et l’éprouvette. Mais cette disposition est 
en contradiction avec le fait de vouloir laisser 
l’échantillon libre de toute contrainte. Néanmoins, 
il existe un module pour la Gleeble qui permet de 
recréer des conditions de test en dilatométrie libre 
(cf. Figure 20). Son utilisation n’a pu s’effectuer 
en raison des délais impartis pour ce PDM et du 
temps d’installation que ce module requiert.   
Les réflexions se fondent sur des conditions de test telles que : 
 L’éprouvette doit être libre de se déplacer sans contrainte 
 Le nouveau dispositif doit permettre le passage d’un courant au niveau de l’éprouvette 
 Au niveau des zones de transmission d’électricité, on doit éviter un effet de soudage, la tempéra-
ture doit donc être contrôlée 
Les premières pistes sont résumées en Figure 21 ci-dessous. 
Figure 21. Exemple de dispositif imaginé pour la Gleeble® 1500 afin de simuler une dilatométrie libre 
L’idée présentée se base sur un jeu de rigidité au niveau de la zone 
transition entre la partie intégrée dans les mors en cuivre et l’échan-
tillon. La liaison se réalise au moyen d’un fil conducteur. Le risque 
avec une telle liaison est qu’au moment du passage de l’électricité 
(en raison de sa faible section) le fil soit grillé. 
C’est pourquoi, afin de confirmer nos hypothèses, nous avons es-
sayé de faire passer un courant dans un dispositif simplifié tel que 
présenté en figure 22. Pour une valeur de 200°C ciblée, la liaison en 
cuivre a commencé à s’échauffer intensément. La solution pour évi-
ter un tel phénomène était donc de diminuer la densité de courant et 
donc d’utiliser une section plus importante. Nous nous sommes ins-
pirés du dispositif « low force pocket jaws » donné en figure 20 
pour estimer la section du fil conducteur. 
Figure 20.  Dispositif Gleeble  « low force pocket jaws » 
Figure 22. Test de chauffe avec une liaison en 
cuivre sur Gleeble® 1500 
  







Utiliser une section plus importante n’est plus un choix cohérent avec notre idée de départ. Il est vrai que 
nous voulions profiter du refroidissement réalisé au niveau de la partie mobile, c’est pourquoi notre interven-
tion s’est limitée au niveau de la cellule de test. Mais nous avons dû nous adapter à la situation.  
La seule solution, la plus rapide et la plus simple à réaliser, fut de nous brancher au niveau de la zone d’arri-
vée d’électricité (cf. Annexe D) au moyen d’un fil de 3 mètres de long et d’une section de 25mm de dia-
mètre. La jonction avec l’échantillon se réalise à l’aide d’une cosse. L’installation générale de l’échantillon 
pour ce dispositif est décrite dans le manuel d’utilisation de la Gleeble® 1500.  
Remarque : Deux autres solutions ont aussi été testées, mais se sont révélées insatisfaisantes. Une des 
solutions était de placer l’échantillon au niveau des mors de plus gros diamètres. Pour assurer le passage de 
l’électricité, une pâte conductrice a été employée. L’autre solution était d’utiliser du graphite (connu pour sa 
conductivité maximale et pour son faible coefficient de frottement).  
Les résultats obtenus avec ce nouveau dispositif sont apparus de bonne qualité et seront présentés en troi-
sième partie. Néanmoins, l’utilisation de ce système de test présente aussi ses limites qui sont : 
 L’apparition d’un effet de flexion (ce qui a été le cas pour certains des tests) est dû au poids 
propre de l’échantillon et aussi à la diminution de sa rigidité avec la température. Si la mise en 
place du dispositif est soignée, on peut limiter ces effets et le fil agit comme une ‘‘suspente de 
soutien’’ 
 Ce dispositif ne peut être utilisé que pour simuler des dilatations libres. Il ne permet pas de char-
ger l’éprouvette 
 Le refroidissement du coté du fil conducteur se réalise plus lentement que dans le cas du dispo-
sitif initial. Ceci risque de limiter la plage de test des vitesses de refroidissement rapide. 
La machine est maintenant prête. A présent, il convient d’expliciter les méthodes d’interprétation des 
courbes dilatométriques.  
III. Méthode de traitement des données 
La construction du diagramme TRC se base sur un étude des courbes dilatométriques en fonction de la vi-
tesse de refroidissement. A partir d’une série d’hypothèses, il s’agit de présenter la manière dont les ciné-
tiques de transformations métallurgiques sont extraites des mesures dilatométriques de notre éprouvette.  
III.1. Hypothe ses 
Nous avons décrit lors de la pré-étude les différentes interactions qui existent entre le problème thermique, le 
problème mécanique et le problème mécanique. Les expériences réalisées à l’aide de la Gleeble® 1500 se 
basent sur : 
 H1. Des mesures thermiques globales : La température mesurée est une mesure moyenne 
sur la section qui intègre les effets de chaleur latente et de recalescence 
 H2. Une non considération des forces extérieures : on suppose qu’elles sont nulles au mo-
ment du refroidissement (but du dispositif Gleeble modifié) 
 H3. L’indépendance entre les différentes phases : c’est le pr incipe de l’additivité qui est 
utilisé pour déterminer les caractéristiques de l’acier 
L’expression générale de la déformation du matériel, dans le cas d’un problème de soudage, prend la forme 
suivante : 
 εtot = εth + εe + εpl + εpt + εvp  (formule 7) 
Les termes de déformation liés à un état de contrainte (élasticité, plasticité normale, plasticité de transforma-
tion, viscosité) disparaissent (H2). Ainsi les effets thermiques sont les seuls à être considérés : 
 εtot = εth (formule 8) 
En raison de H1, la déformation thermique s’écrit comme la somme pondérée (avec les fractions de phase) 
des déformations thermiques des différentes phases (tient compte des différences de compaction) : 
 εtot = Σ zk · εth,k (T) (formule 9) 
  







III.2. Interpre tation des courbes dilatome triques 
L’interprétation de la formule 9 sur la courbe dilato-
métrique est donnée en figure 23. Elle permet d’il-
lustrer l’utilisation de la règle du levier pour quali-
fier la transformation d’un acier. Nos analyses vont 
se réaliser à l’aide de cette méthode. 
III.2.1. Phase de réchauffement 
Pour les phases de réchauffement, c'est-à-dire pour 
les premiers essais réalisés au moyen du dispositif 
initial de la Gleeble, la règle du levier convient 
bien : une seule transformation de phase (ferrite vers 
austénite) a lieu. 
Il est donc possible de dessiner la décomposition de 
la ferrite en fonction de la température. Ceci permet-
tra de retrouver la fonction zk caractéristique pour 
du soudage au MAG, donc pour un réchauffement 
de 100°C/s.  
La détermination des différents paramètres (que nous avons précisés en première partie dans le protocole 
expérimental pour la phase de réchauffement) suit la logique qui suit : 
1. Utilisation de la règle du levier pour les températures d’austénisation  
Les courbes brutes, obtenues à partir d’une série de 16 tests à l’aide de la Gleeble, sont lissées au 
moyen d’une moyenne mobile par tranche de 10 points de mesures (sauf pour les 10 premiers et 10 
derniers points de mesures, on se retrouve donc avec un vecteur de taille inchangée) pour les données 
dilatométriques. Le critère de début de transformation utilisé correspond à un rapport de AC/AB ≥ 1% 
(cf. Figure 9, p10) (réf. Mayr2010[37]). Quant au critère employé pour la fin de transformation austéni-
tique, il doit satisfaire à AC/AB ≥ 99%. La détermination des valeurs moyennes et des fractiles 5% se 
base sur une répartition Gaussienne corrigée à partir de la loi de Student afin de tenir compte du 
nombre de tests. 
2. Détermination de la différence de compacité  
La détermination du terme de différence de compacité entre les deux différentes phases est calculée 
pour une température de 30°C par prolongation des interpolations trouvées pour la phase austénitique 
et ferritique. Les valeurs moyennes et les fractiles 5% sont obtenus sur la base d’une répartition Gaus-
sienne corrigée à partir de la loi de Student. 
3. Détermination des coefficients de dilatation   
Les coefficients de dilatation ferritique sont estimés entre 200°C et 600°C. Dans un cas de mesure la 
droite d’interpolation a été déplacée vers le haut afin de rendre compte de la réelle température de dé-
but d’austénisation (Test 12, cf. Annexe G). Pour le cas de l’austénite, le coefficient de dilatation a été 
estimé en général sur une plage de température de 880°C à 1000°C sauf pour les tests 12, 16 et 19. On 
a restreint la plage d’interpolation pour ces trois derniers tests. En effet, afin de procéder aux compa-
raisons avec les valeurs données dans la littérature, nous avons décidé de ne pas considérer la zone 
d’augmentation du coefficient thermique (correspond au moment où les carbures sont dissous dans la 
matrice austénitique, réf. Lindgren2007[9]). 
4. Détermination de la loi d’évolution des fractions de phase  
Les évolutions des quantités de phase sont obtenues à partir des critères de fin et de début d’austénisa-
tion donné en 1. L’ensemble des résultats individuels sont combinés et on ajuste la forme de l’évolu-
tion des fractions au moyen d’une spline lissée. 
Figure 23. Illustration de la règle du levier (exemple  
pour la phase de réchauffement) 
  







Le modèle de comportement dilatométrique repose sur des valeurs de coefficients de dilatation maximisées 
afin de considérer les plus grands risques de dilatation (et de ce fait la création de contraintes de traction plus 
importantes et de manière plus rapide en phase de refroidissement). Les valeurs de différence de compacité 
sont, quant à elles, aussi maximisées (puisque le coefficient de dilatation austénitique l’est). Comme nous 
l’avons vu au moment du test Satoh, les effets de compression dus à la phase de réchauffement s’estompent 
dans la zone austénitique en raison de son caractère visqueux (restauration visqueuse). Afin d’augmenter ces 
effets de restauration et donc de limiter les effets de compression (ils jouent un rôle bénéfique dans le com-
portement à la fatigue) avant le refroidissement, le domaine austénitique est élargi en minimisant les tempé-
ratures de début et de fin d’austénisation. 
L’évolution des fractions de phase sera construite à partir de l’ensemble des évolutions calculées pour les 16 
tests. Pour cette étude nous n’avons pas ajusté le modèle aux valeurs caractéristiques de Ac1 et de Ac3, seule 
l’évolution moyennée est donnée.  
III.2.2. Phase de refroidissement 
L’interprétation des courbes dilatométriques en phase de 
refroidissement est plus complexe que dans le cas du 
réchauffement. Plusieurs transformations de phase sont 
en jeu et l’utilisation de la règle du levier devient donc 
plus difficile. Les modèles de calcul basés sur les évolu-
tions volumiques (qui considèrent les coefficients de 
maille et les concentrations en carbone) utilisent le dia-
gramme de phase métastable de l’acier qui est étudié 
(réf. Lee2007[8]) pour quantifier la fraction atomique de 
carbone contenue dans chaque phase. Or, le diagramme 
de phase de l’acier S690QH n’est pas connu, et en rai-
son de sa quantité plus chargée en éléments d’alliage, les 
domaines ferritiques et austénitiques sont bien différents 
du diagramme binaire Fe-C.  
Alors, comment interpréter nos courbes de refroidisse-
ment par la seule utilisation de la règle du levier ? Dans 
nos lectures (réf. Lee2007[8]) nous avons remarqué que 
l’évolution de la fraction d’austénite présente un cer-
taine forme avec la présence de points d’inflexion. En 
combinant les critères qui lient la forme de la courbe 
dilatométrique aux formations de phases (réf. Gar-
cia2002[12], Lindgren2007[9] et Jung2012[26]) il est pos-
sible de lier les zones d’inflexion au début des transfor-
mations de phase (cf. Figure 24).  
La courbe dilatométrique est lissée par une moyenne 
mobile (toujours sur les mesures LVDT, par tranche de 
10 points de mesures) afin d’obtenir une dérivation de 
bonne qualité. D’autre part, afin de tenir compte des im-
précisions de mesures réalisées au moyen du LVDT, un premier calcul sur l’évolution austénitique est entre-
pris en considérant les courbes moyennes de dilatation des phases austénitique et ferritique. Ceci permet de 
nous donner la borne inférieure des évolutions de phase. Un calcul est ensuite réalisé en tenant compte cette 
fois-ci des déviations standards des droites de dilatation (cf. Figure 24). Les deux droites sont déplacées vers 
l’intérieur et on obtient ainsi la borne supérieure.  
 
Figure 24. Illustration de la méthode de résolution pour trouver les  
températures de début de transformation 
  







L’évolution des fractions de phase donnée en Annexe G correspond à la courbe moyennée entre borne supé-
rieure et borne inférieure. Un lissage sur les fractions calculées est aussi accompli afin de pouvoir effectuer 
une correcte dérivation de cette courbe. Ce lissage est réalisé avec une moyenne mobile sur 10 à 50 points de 
mesures en fonction de la qualité de base de la courbe.  
Remarque : Pour la courbe de refroidissement de –2°C/s, on a aussi considéré une température moyen-
née. En effet, le contrôle en température a été perturbé pendant un certain temps. 
La figure 25 présente les interprétations visuelles qui nous ont permis de caractériser les moments de trans-
formations ferrito-perlitique, bainitique et martensitique (réf. Garcia2002[12], Lindgren2007[9] et Jung2012
[26]). 
Figure 26. Interprétation visuelle des courbes de refroidissement 
Une fois les températures Mf, Ms, Bf, Bs et Fs trouvées, ces dernières sont reportées sur leur courbe de refroi-
dissement et elles permettront de dessiner la définition des domaines Martensitique, Bainitique et Ferritique 
(le domaine Perlite est intégré au domaine Ferritique). De plus, on ne fera pas la différence entre la Bainite 
supérieure et la Bainite inférieure.  
L’extrapolation des données expérimentales sera réalisée à partir de Splines cubiques et ces frontières suppo-
sées passeront obligatoirement aux endroits des données expérimentales. L’évolution des fractions de phase 
en fonction de la vitesse de refroidissement sera reportée sur un second graphique et elle sera interpolée par 
une spline.  
Remarque : Nous avons préféré ne pas mélanger  les r ésultats des tests métallographiques et de dureté, 
réalisés sur les éprouvettes issues du premier protocole, avec les résultats des refroidissements obtenus avec 
le second protocole. 
  








Dans cette phase expérimentale, nous nous sommes rendu compte que la machine Gleeble® 1500, certes an-
cienne, est néanmoins un outil valable pour la simulation du comportement thermomécanique des aciers. 
Cette plateforme présente l’avantage de pouvoir être modifiée facilement, au gré de l’utilisateur : les sources 
d’imprécisions peuvent donc mieux être décelées. La solution temporaire nous a permis d’obtenir, à première 
vue, des résultats en cohérence avec la littérature. Mais cette solution se limite aux tests de dilatométrie libre. 
Il semble donc justifié de procéder à des interventions au niveau de la cellule de force ou encore d’améliorer 
les paramètres de contrôles (PID) pour effectuer, à l’avenir, des tests TRIP. 
Une fois les tests réalisés, selon les protocoles expérimentaux donnés en première partie, on commence à 
construire les relations entre la température et la dilatation qui permettront de trouver les températures de 
transformation de phase. L’interprétation des courbes dilatométriques se réalise de manière simplifiée, par 
l’utilisation de la règle du levier, et elle intègre dans cette analyse les imprécisions de mesures dues au  
LVDT.  
Un premier code Matlab a donné le moyen de retrouver les valeurs de Ac1 et Ac3 dans le cas d’un réchauffe-
ment de 100°C/s et de caractériser la transition entre la phase ferritique et la phase austénitique. Un autre 
code Matlab a été rédigé afin de retranscrire les méthodes d’analyse des courbes de dilatation qui ont été pré-
cédemment exposées. Ce dernier code change légèrement en fonction du nombre de phases qui entrent en jeu 
au cours d’un refroidissement et il est adapté en fonction de la qualité des résultats obtenus à l’aide de la 
Gleeble® 1500.  
Ce traitement des données rendra possible la construction du modèle de comportement de l’acier S690QH en 











T ROISIEME PARTIE  
A N A LYS E  D E S       
R E S U LTAT S         
 
 
Présentation des résultats et analyse avec les articles de références  
  







L es cheminements entrepris jusqu’ici nous conduisent à l’ultime étape que nous allons exposer. Avec les conditions expérimentales et les modifications effectuées sur la Gleeble® 1500, nous 
avons composé avec les sources d’imprécisions afin d’obtenir des résultats qui soient les plus représen-
tatifs de la réalité. L’utilisation d’un code Matlab nous a permis de traiter avec efficacité les données 
des expériences. Ainsi, nous sommes parvenus à établir les modèles de comportement en phase de ré-
chauffement et en phase de refroidissement. Ces modèles pourront servir de données d’entrée dans un 
programme d’éléments finis.  
I. Présentation des résultats 
I.1. Cycle de re chauffement  
L’application du premier protocole et des méthodes d’analyse des données Gleeble nous ont permis d’obtenir 
les résultats présentés en Annexe G. Les contraintes induites par le mauvais contrôle en force de la machine 
sont considérées comme négligeables pour cette phase de réchauffement.  
La dilatation ferritique suit une évolution générale linéaire. Les courbes présentent une légère erreur systé-
matique au début du réchauffement. C’est pourquoi la détermination du coefficient de dilatation se réalise 
sur un intervalle de température compris entre 200°C et 600°C. Le coefficient de dilatation est quant à lui 
déterminé sur un plus court intervalle pour les raisons exposées en deuxième partie. 
Un exemple de dilatométrie, représentatif du comportement général de l’acier en cycle de chauffe, est donné 
en figure 26. 
Figure 26. Courbe dilatométrique en cycle de réchauffement pour le test 16 
Si on se réfère aux courbes dilatométriques trouvées par Rohr2013[2] et qui sont reportées en Figure 27, les 
ordres de grandeur des dilatations thermiques pour une température de 1100°C concordent à quelques pour-
cents près. La série de tests de gauche de la Figure 27 a été obtenue suite à un échauffement de 10°C/s. A 
cette vitesse, l’équilibre thermodynamique est respecté. Les échauffements de 700°C/s, tests de droite, quant 
à eux ne le respecte pas. C’est pour cette raison que les températures d’austénisation sont déplacées vers les 
plus hautes températures. Le tableau 7 illustre l’évolution des températures de début et de fin d’austénisation 
en fonction des vitesses de chauffe.  
Vitesse 100 700 10 
Ac1 745 749 721 
Ac3 845 889 914 
Tableau 7. Comparaison des températures d’austénisation en fonction  de la vitesse de chauffe 
  







Figure 27. Résultats des tests de dilatométrie libre en phase de réchauffement pour 10°C/s (gauche) et 700°C/s (droite) [2] 
Figure 28. Répartition statistique des températures de début et de fin d’austénisation 
Bien que les critères utilisés pour la détermination des tempéra-
tures d’austénisation soient différents, la valeur moyenne obtenue 
pour une vitesse de chauffe comprise entre les vitesses program-
mées par Rohr2013[2] est bien encadrée par les valeurs minimales 
et maximales. 
Pour nos résultats de calcul de températures de début et de fin 
d’austénisation, les imprécisions induites par le système de 
chauffe et par les mesures des thermocouples sont de l’ordre de 
20°C. Les résultats sont tout de même considérés avec les chiffres 
de l’unité pour permettre de meilleures comparaisons. Une répar-
tition gaussienne aplatie par une loi de Student a été utilisée pour 
la détermination des valeurs moyennes et caractéristiques comme 
montré en figure 28. 
Remarque : Les résultats sont en accord avec la littérature (cf. 
Lévêque2013[38]) avec un domaine austénitique présent aux plus 
hautes températures et un intervalle de température de transition 
grandissant dans le cas de plus grandes vitesses de chauffage (cf. 
Figure 29). 
Figure 29. Diagramme de transformation  
en chauffage continu [38] 
  







Le test en Figure 26 montre une forme bien représentative décrite dans le livre de Lindgren2007[9] : la pente 
austénitique est en constante augmentation avec la température. Ce phénomène est lié à la dissolution des 
atomes de carbone dans la matrice austénitique. Ainsi, pour les essais dont la forme permet de distinguer la 
phase sans et avec dissolution des carbures, nous avons considéré une droite qui s’approche davantage du 
comportement (austénite + carbures). Mais ce n’est pas le cas pour toutes les courbes. Nous avons donc des 
valeurs de pentes bien plus prononcées que celles trouvées dans la littérature. L’analyse statistique (cf. Fi-





Figure 30. Répartition statistique des coefficients de dilatation pour la phase austénitique et ferritique (cycle de réchauffement) 
Si on se réfère au travail de Zamiri2014[1], les valeurs qui ont été considérées pour son calcul numérique sont 
plus proches des valeurs moyennes que des valeurs caractéristiques trouvées. Les dilatations thermiques sont 
bien plus importantes dans le cas de l’utilisation des valeurs caractéristiques ici calculées. 
En ce qui concerne le terme de compaction, sa valeur 
moyenne (pour une température T0 de 30°C) est égale à :  
Δεαγ,m = (αγ,m·T0 +Δεγ,m) - (αα,m·T0 +Δεα,m) = -0.013 [-] 
Ce terme permet de caractériser la phase de transition 
entre la partie ferritique et la partie austénitique. Plus ce 
terme est important et plus le relâchement des contraintes 
(cf. le test Satoh) sera important. La restauration visqueuse 
qui s’en suit n’en sera que plus  accélérée. 
Finalement il ne reste plus qu’à présenter l’évolution 
moyenne des fractions de phase pour ce type de réchauffe-
ment de 100°C/s.  
L’Annexe G présente la cinétique de transformation en 
fonction de la température pour chacun des essais. Le mo-
dèle présenté en figure 32 est obtenu à partir d’un regroupement de toutes les données approximées par une 
spline lissée. On se rend compte que la température de début d’austénisation est décalée sur la droite en rai-
son de l’existence de certaines données. D’autre part, la plage de température sur laquelle cette évolution se 
réalise est légèrement plus grande que celle trouvée à partir des valeurs caractéristiques Ac1 et Ac3 (elle est 
de 185°C pour le modèle et de 179°C pour l’expérimental). 
Afin de suivre l’évolution plus moyenne des courbes, nous avons utilisé une seconde approximation et cette 
fois-ci une fonction de Fourier (cf. Figure 33). Les déviations dues aux effets numériques disparaissent.  
Figure 31. Répartition statistique du terme de compaction 
  









Figure 32. Evolution des fractions de phase approximée par une spline lissée 
Figure 33. Evolution des fractions de phase approximée par une fonction de Fourier 
 
Cette nouvelle interpolation des données se rapproche plus du comportement moyen de notre acier en phase 
de réchauffement. Cette évolution nous fournit une valeur de début d’austénisation de 725°C et de fin d’aus-
ténisation de 895°C. La transformation austénitique s’établit sur une plage de température égale à 170°C et 
elle est cette fois-ci plus petite que pour le cas précédent. Néanmoins cette dernière courbe présente une évo-
lution qui caractérise un début de transformation plus progressif que pour le cas de la figure 32.  
L’ensemble de ces résultats permettra l’établissement du modèle de comportement en phase de réchauffe-
ment caractéristique pour du soudage au MAG.  
  







I.2. Cycle de refroidissement  
Le résultat des interprétations des courbes dilatométriques en phase de refroidissement est fourni en Annexe 
G. Les métallographies qui y ont été insérées ont été obtenues à l’aide du premier protocole pour des vi-
tesses de refroidissement proches. 
L’ensemble des courbes de refroidissement décrivent les hystérèses données dans les articles de Zhao2001[10] 
et de Jung2012[24]. Des effets d’écrouissage de la partie austénitique se réalisent à très haute température. 
Ainsi, les courbes présentées en figure 34 ont été déplacées vers le haut (sauf trois d’entre elles qui ne pré-
sentaient pas cette déviation et une autre pour laquelle l’effet de flexion était plus marqué) d’une valeur de 
dilatation égale à 1.5·10-3 [-].  
Figure 34. Courbes dilatométriques en phase de refroidissement à différentes vitesses 
Les résultats se rejoignent en fin de refroidissement à une valeur de zéro (à quelques pourcents près). La dila-
tation nulle est calculée pour l’état initial de l’éprouvette n’ayant subi aucun traitement thermique. Les coef-
ficients de dilatation thermiques pour la phase austénitique et pour la phase ferritique reportés sur les gra-
phiques en figure 34, correspondent à la moyenne calculée sur l’ensemble de ces courbes. Leur répartition et 
leur valeur sont données en figure 35. Le terme de compaction est quant à lui égal à –0.011 [-] pour sa valeur 
moyenne et présente une valeur caractéristique de –0.021 [-]. 
Figure 35. Répartition statistique des coefficients de dilatation pour la phase austénitique et ferritique (cycle de refroidissement) 
  







Le code Matlab utilisé procède à l’identique de la méthode exposée en deuxième partie. Les perturbations 
que présentent les courbes de refroidissement sont dues aux imprécisions de mesures induites par le LVDT. 
En particulier, pour la courbe de refroidissement des -33°C/s, on remarque que la courbe dilatométrique pré-
sente une légère déviation vers les 550°C. Soit ce décalage est dû aux imprécisions de mesures, soit il corres-
pond au début de la transformation bainitique. Ainsi, pour l’établissement du diagramme TRC, nous avons 
considéré deux différents cas :  
 Le début de transformation bainitique se réalise à une température de 502°C : le décalage de la 
courbe est bien considéré comme un début de transformation de phase et donc, ceci revient à 
considérer une limite supérieure pour la frontière du domaine bainitique.  
 Le début de transformation bainitique se réalise à une température de 462°C : dans ce cas, cette 
valeur de température représente une limite inférieure pour la définition de la frontière du do-
maine bainitique.  
L’évolution des fractions de phase calculées reposent sur une estimation des coefficients de dilatation ther-
mique propre à la courbe de refroidissement. Les erreurs standards de ces courbes sont représentées sur les 
résultats donnés en Annexe G. On se propose de reporter les valeurs des températures de transformation de 
phase dans un tableau récapitulatif (cf. Tableau 8). 
Tableau 8. Evolution des températures de transformation de phase en fonction de la vitesse de refroidissement 
On remarque que le domaine martensitique (donné par le températures de Mf et de Ms) devient de moins en 
moins grand au fur et à mesure que l’on diminue les vitesses de refroidissement. Pour la construction du dia-
gramme TRC, on supposera que la température de début de transformation en martensite, pour des vitesses 
de refroidissement plus rapides que -33°C/s, est égale à 421°C. En effet, les premiers tests issus du premier 
protocole nous fournissent des valeurs à 5°C de la valeur admise (nous n’avons pas représenté les courbes 
puisque ces dernières était issues d’un autre protocole). La valeur de 392°C pour la valeur de Martensite 
Start (-25°C/s) se décale de l’évolution décroissante décrite par les autres valeurs. Bien évidemment, les va-
leurs trouvées ne se basent que sur un unique essai de refroidissement : le diagramme TRC gagnerait en re-
présentativité si plusieurs tests pour une même vitesse de refroidissement étaient réalisés. 
Le domaine bainitique, en fonction d’une vitesse décroissante, prend le dessus sur les transformations mar-
tensitiques jusqu'à diminuer en raison de l’apparition d’un domaine ferritique. Ces résultats semblent concor-
der avec les diagrammes TRC trouvés dans la littérature (Dobrzański2004[39]). 
Finalement, l’apparition du domaine ferritique se réalise pour de faibles vitesses de refroidissement, dans les 
alentours de –7°C/s. Sa tendance est d’apparaitre pour une température toujours plus grande (où les effets de 
diffusion gouvernent les transformations). Pour notre cas elle plafonne à une valeur moyenne de 702 (entre 
707°C et 697°C) pour un refroidissement moyen de -3.5°C/s (entre –5°C/s et –2°C/s). En diminuant la vi-
tesse de refroidissement à l’extrême, on serait capable de retrouver le diagramme d’équilibre métastable pour 
la tranche du taux de carbone donné.  
Pour la construction du diagramme TRC, nous n’avons pas fait la différence entre le domaine perlitique et le 
domaine ferritique. Tout a été combiné sous la dénomination ‘‘domaine ferritique’’. On a reporté en Annexe 
G le diagramme TRC expérimental qui permet de combiner l’ensemble des courbes de refroidissement.  
Vitesse de refroidissement -33°C/s -25°C/s -10°C/s -7°C/s -5°C/s -2°C/s 
Martensite Finish [°C] 328 318 359 350   
Martensite Start [°C] 421 392 408 406   
Bainite Finish [°C]     451 423 
Bainite Start [°C] 462(cal.1) - 502(cal.2) 561 640 630 620 619 
Ferrite Start [°C]    674 707 697 
  







Le diagramme construit semble se rappro-
cher du digramme présenté dans l’article de 
Zhao1995[43] en page 159 (cf. Figure 36). 
La température d’austénisation correspond 
à peu près à celle utilisée pour notre acier. 
En effet, l’évolution rapide du domaine 
bainitique est aussi présent dans notre dia-
gramme : les quantités en éléments alpha-
gènes proches pour les deux aciers (Cr par-
ticulièrement) y sont pour beaucoup.  
Se retrouve aussi, la diminution de la tem-
pérature de début de transformation baini-
tique et de Martensite Start en fonction 
d’une vitesse de refroidissement décrois-
sante. 
L’évolution des températures de fin de 
transformation martensitique de la figure 
36 ont aussi tendance à augmenter avec de 
plus lents refroidissements.  
Il est possible de réaliser des remarques 
similaires pour le diagramme TRC présenté 
dans l’article de Vermeulen2007[45]. 
Remarque 1 : Les températures Ac1 et Ac3 sont déduites des courbes de réchauffement lent (i.e. 10°C/s) et 
elles correspondent aux températures trouvées par Rohr2013[2] (cf. Tableau 7). On donc que Ac1 = 721°C et 
que Ac3 = 845°C. 
Remarque 2 : L’utilisation du diagramme TRC convient moyennant encore d’autres hypothèses qui 
concernent la forme des courbes de refroidissement : 
 Les vitesses de refroidissement rapides qui ont été présentées en figure 34, ne correspondent pas 
vraiment à des vitesse en refroidissement continu. En effet, en raison de la recalescence1 qui 
apparaît au moment de la transformation martensitique, et aussi en raison de la capacité ther-
mique de l’acier, la vitesse de refroidissement est affaiblie.  
 Les vitesses de refroidissement lentes, quant à elles, correspondent bien à un refroidissement 
linéaire en fonction du temps.  
En raison de ces différences, si l’on souhaite utiliser ce diagramme TRC comme donnée d’entrée d’un pro-
gramme d’éléments finis, Il s’agirait de caractériser les courbes de refroidissement à l’aide d’une fonction 
puissance en fonction du temps de refroidissement entre 800°C et 500°C (en effet, il est possible de baser 
nos calculs sur un temps de refroidissement entre 800°C et 500°C en fonction du type de soudage utilisé, 
l’épaisseur de la pièce analysée et l’apport en chaleur (cf. Murry1994[46])). Par exemple, pour notre cas, il 
faudrait une expression pour les vitesses supérieures à la courbe des –25°C/s, une autre expression pour 
celles comprises entre –25°C/s et –7°C/s et une dernière pour les refroidissements n’excédant pas les –7°C/s. 
 
Le diagramme TRC final est obtenu à partir d’un lissage des données expérimentales à l’aide d’une spline 
cubique. Les fractions de phase qui ont été estimées à partir de la règle du levier sont reportées sur un gra-
phique annexe avec la définition des temps de refroidissement entre 800°C et 500°C (en accord avec la Re-
marque 2 du paragraphe précédent). Les résultats métallographiques et de dureté ne sont pas combinés avec 
ce diagramme puisqu’ils sont issus d’un protocole différent. 
1 Augmentation en température qui se produit lorsqu’un métal est refroidit dans une zone de températures où un changement de 
structure se produit. 
Figure 36. Diagramme TRC tiré de l’article de Zhao1995[43]  
  







I.3. Me tallographie  
Les échantillons métallographiques permettent de caractériser la composition finale de l’acier. Ici, on reporte 
les différentes vues métallographiques des échantillons (attaque au Nital 2%) obtenues à l’aide d’un micros-
cope polarisant (permet d’améliorer la qualité de l’image). Les coupes sont classées en fonction d’une vitesse 
décroissante. 
Remarque : Avant de caractér iser  les différentes coupes métallographiques, il est intér essant de pré-
senter les risques liés à la composition de notre acier. Présentés au tableau 1, les éléments d’alliages jouent 
un rôle important dans la cinétique de transformation de phase. La microstructure qui en résulte présente des 
caractéristiques pouvant péjorer le comportement mécanique de la zone soudée. L’utilisation du diagramme 
de Schaeffler se justifie donc : pour notre acier on trouve que EqCr = 1.361% et que EqNi = 5.370%. On se 
situe donc dans la zone MF (martensite ferrite). Ceci correspond aux résultats que nous avons obtenus lors de 
l’analyse des courbes dilatométriques. Ainsi, pour une passe de soudure réalisée au niveau de l’acier 
S690QH au moyen d’un métal d’apport de même qualité, les risques liés à la fissuration à froid (donc de fra-









Figure 37. Vue au microscope des plaquettes et des lattes de martensite pour une vitesse de –40°C/s (grossissement x20) 
 
Figure 38. Vue au microscope d’une structure martensitique et bainitique obtenue à une vitesse de -23°C/s (grossissement x20) 
 
En figure 37, la structure martensitique se présente comme un assemblage de plaquettes orientées. Cette mar-
tensite agglomérée en forme de lattes est appelée martensite massive. Cette dernière se forme, comme on 
peut le constater, à l’intérieur du grain austénitique. On peut aussi noter la présence de martensite aciculaire 
(ou en plaquettes). On ne remarque pas de présence d’austénite résiduelle, la transformation martensitique 
est donc complète. La structure étudiée s’accorde avec les représentations données dans Cornet2006[28]. 
  















Figure 39. Vue au microscope d’une structure bainitique et faiblement ferritique obtenue à une vitesse de -6.66°C/s  











Figure 40. Vue au microscope d’une structure bainitique et ferritique obtenue à une vitesse de -4.60°C/s (grossissement x50) 
 
Figure 41. Vue au microscope d’une structure ferritique et bainitique obtenue à une vitesse de -3.30°C/s  
(grossissement x20 pour la vue de gauche et x50 pour la vue de droite) 
 
 
En figure 38, la matrice martensitique ne se présente plus sous sa forme aciculaire. On note aussi la présence 
de bainite inférieure. Ceci semble logique puisque pour un refroidissement de -23°C/s la bainite se forme 
surtout à basses températures (cf. diagramme TRC). Cette forme de bainite présente à sa surface des précipi-
tés de carbures qui est à l’origine d’un durcissement structural. On obtient un bon compromis entre la limite 
d’élasticité et  la résilience. La structure bainitique domine dans les deux clichés pris, ce qui est en accord 
avec nos résultats d’expériences. 
  















Figure 42. Vue au microscope d’une structure ferritique et faiblement bainitique obtenue à une vitesse de –2.50°C/s  
(grossissement x20 pour la vue de gauche et x50 pour la vue de droite) 
La figure 39 permet de caractériser une structure bainitique faiblement ferritique avec la présence de précipi-
tés de carbures. Dans la figure de droite on peut noter la présence de ‘‘crénelage’’ caractéristique du début de 
formation de cémentite. Quelques restes d’une structure martensitique sont présents (traces d’aiguilles fon-
cées sur l’image de gauche). 
La figure 40 correspond à la métallographie d’un acier refroidi lentement. Les phénomènes de diffusion étant 
plus présents que pour les transformations précédentes, on se rend compte que la structure crénelée com-
mence à prendre de l’importance (cémentite). La structure bainitique commence, quant à elle, à perdre de 
l’importance. On remarquera aussi que la structure ferritique se développe en forme d’aiguille à l’intérieur de 
grains austénitiques (structure de Widmanstaetten). Cette structure possède des propriétés mécaniques mé-
diocres. L’ensemble de ces remarques permet de constater que l’évolution des frontières de notre diagramme 
TRC correspond aux résultats obtenus avec la métallographie.  
La figure 41 présente une structure essentiellement ferritique. Quelques zones recèlent encore une structure 
bainitique. La phase ferritique n’est pas capable de contenir une grande quantité en carbone. Ainsi, l’austé-
nite peut commencer à s’enrichir en carbone et donner naissance à de la perlite. Une structure dentelée en 
résulte ; on parle alors de perlite lamellaire.  
La figure 42 quant à elle, présente une structure beaucoup plus globuleuse. En effet, c’est le temps plus lent 
de refroidissment qui est à l’origine de ce changement de structure : on passe d’une structure aciculaire à une 
structure cellulaire. Dans ces conditions on commence à s’approcher de conditions métastables et la perlite 
commence à se former comme une ‘‘perle’’ (d’où son nom). Les régions bainitiques disparaissent à de tels 
refroidissements. 
Finalement, l’analyse qualitative des différents clichés permet de confirmer les résultats obtenus à l’aide de 
la règle du levier. Néanmoins, il serait nécessaire d’analyser les échantillons (issus du second protocole) afin 
de pouvoir caractériser la taille des grains austénitiques. Aussi, une analyse métallographique plus poussée 
avec l’aide du logiciel ImageJ permettrait de vérifier les différentes fractions de phases que nous avons pré-
cédemment calculées. A présent il ne reste plus qu’à caractériser les différentes duretés des échantillons.  
I.4. Essais de durete   
Le but de cette partie est de vérifier l’évolution de la dureté de nos échantillons en fonction de la vitesse de 
refroidissment de l’acier. Les échantillons testés correspondent aux échantillons qui ont servi à la réalisation 
des clichés métallographiques (présenté précédemment).  
Les tests se sont donc réalisés au moyen d’un duromètre. Nous avons préféré réaliser des essais de dureté que 
des essais de micro-dureté afin d’éviter  de caractériser la dureté d’une certaine phase. Dans notre cas nous 
souhaitons obtenir une dureté moyenne. 
  







Le tableau qui suit (Tableau 9) permet de rendre compte des évolutions de dureté. 
Tableau 9. Evolution des duretés en fonction de la vitesse de refroidissement 
Les incertitudes qui sont précisées au tableau 9 correspondent aux incertitudes élargies calculées à partir de 
la norme ISO.  
Ainsi, l’évolution générale des duretés est à la baisse avec une vitesse de refroidissement décroissante. Néan-
moins, par rapport aux résultats de SLV (réf. SLV[3]) qui sont reportés en figure 43, on peut noter que : 
 La valeur de dureté trouvée avant l’apparition de la partie bainitique correspond à celle détermi-
née par SLV. 
 Par contre, les valeurs de dureté qui suivent sont bien différentes de celles trouvées par SLV. 
Cette différence peut s’expliquer en raison du protocole expérimental. Le fait de ne pas avoir 
réalisé de palier d’austénisation a permis à notre structure austénitique d’éviter un grossissement 
des grains et donc de conserver de bonnes caractéristiques mécaniques (cf. première partie de ce 
rapport). 
 Entre les dernières vitesses de refroidissement, c’est-à-dire entre –6.66°C/s et –4.60°C/s, un 
écart de dureté plus important est identifiable. On peut supposer que le fait de refroidir plus len-
tement à des températures plus hautes (1100°C pour les tests effectués) implique un effet d’aus-
ténisation au niveau de notre structure d’acier. 
Vitesse [°C/s] -40 -23 -6.66 -4.60 
Dureté HV20 408.7  8.5 388.2  7.1 377.5  7.6 335.8  9.8 
Figure 43. Diagramme TRC de l’acier S690QL [3] 
  







Si on désire reporter les différentes valeurs de duretés trouvées sur un graphique avec pour abscisse le temps 
de refroidissement entre 800°C et 500°C (on a évalué ce temps pour les cycles de refroidissement des essais 
issus du protocole 1), alors on obtient l’évolution suivante (cf. Figure 44) : 
Figure 44. Evolution de la dureté en fonction des différentes vitesses de refroidissment (avec en pointillé les incertitudes) 
En raison du nombre limité de points de mesures, la forme lissée (à l’aide d’une spline) chute brutalement 
entre 45s et 65.2s. L’évolution proposée par la spline extrapole les valeurs un peu en dehors de la zone de 
mesures (ce qui peut être n’a aucune signification physique). La courbe rouge propose une évolution plus 
réaliste de la valeur de dureté. Cette évolution de dureté est faussée par le protocole utilisé pour réaliser les 
tests. Notons néanmoins que l’évolution vers les refroidissements plus rapides est en adéquation avec l’évo-
lution trouvée par SLV (donné en figure 45). 
Figure 45. Evolution des duretés pour l’acier S690QL [3] 
  







II. Construction de la loi de comportement en phase de  
réchauffement  















III. Construction du diagramme CCT 
Les résultats obtenus nous permettent de construire la loi de refroidissement de l’acier S690QH suivante : 
15.8 
84.2 




































L’analyse des résultats nous a permis d’obtenir le comportement caractéristique de l’acier S690QH en phase 
de réchauffement qui peut être utilisé pour du soudage au MAG. Nous avons aussi construit le diagramme 
TRC de l’acier S690QH à partir de la règle du levier. Cependant, des précisions, qui manquent à notre dia-
gramme, doivent encore être ajoutées et concernent la dureté du métal après refroidissement et les tailles des 
grains austénitiques. 
Les résultats issus du premier protocole (dureté et métallographie) nous ont permis de de qualifier la justesse 
d’interprétation des courbes dilatométriques du second protocole ainsi que l’efficacité de la règle du levier 
pour estimer les fractions de phase. 
Il n’en reste pas moins que notre étude se limite à un nombre d’échantillons de 16 pour caractériser la phase 
d’échauffement et d’un unique test par vitesse de refroidissement. Comme nous l’avons remarqué, les erreurs 
induites par le contrôle LVDT ont des conséquences graves sur la qualité d’estimation des fractions de phase. 
Il faut donc considérer ces résultats avec vigilance. 
Les modèles de calcul existants permettent d’estimer la forme des diagrammes de phase en fonction de la 
composition de l’acier. Il semble donc opportun de caractériser les différences entre les modèles de calculs et 
nos résultats d’expériences. 
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Comparaison du diagramme TRC avec les modèles numériques    
  







N ous avons constaté que créer un diagramme TRC à partir d’expériences demande du temps et de la préparation. C’est pourquoi l’utilisation de programmes de calcul capables de simuler les ci-
nétiques de transformations de phase deviennent des outils avantageux. Les logiciels de calcul actuels, 
tel que JMatPro, se basent sur un calcul thermodynamique et thermophysique en utilisant entre 
autres les équations de Johnson-Mehl-Avrami, d’autres utilisent des interpolations entre diagrammes 
existants : c’est le cas de ‘‘Großer Atlas Schweiß ZTU Schaubilder’’ (GASZS). Ainsi, afin de juger de 
l’efficacité de ces programmes, nous allons d’abord dans cette dernière partie confronter les résultats 
que nous avons obtenus avec ceux issus d’un calcul théorique. Dans un second temps, il s’agira aussi 
de se rendre compte de l‘influence des éléments d’addition sur les cinétiques de transformations de 
phase. Pour cela, nous analyserons notre diagramme TRC avec ceux obtenus par SLV et Nolde. 
I. Comparaison avec les modèles de calcul 
Une modélisation a été réalisée au moyen du logiciel GASZS afin de retrouver le diagramme TRC de l’acier 
S690QH avec les quantités en éléments d’alliages précisés au tableau 1. Les résultats obtenus sont résumés 












Figure 46. Résultats obtenus au moyen du GASZS 
  







Tableau 10. Comparaison des valeurs de transformations de phase 
Plusieurs différences sont notables entre les deux diagrammes TRC : 
 La phase de réchauffement : le programme considère une montée en température lente. 
Dans ce sens si on se réfère au travail de Mertens2012[33], nos résultats de début et de fin d’aus-
ténisation correspondent à quelques degrés près aux températures trouvées par cette personne 
(Ac1=715°C et Ac3=840°C). GASZS semble simuler le début de transformation de manière 
plus que correcte, par contre la fin d’austénisation débute avant.   
Remarque : les temps Ac1 et Ac3 reportés sur notre TRC correspondent aux valeurs calculées 
dans le cas d’un réchauffement de 100°C/s.  
Au sens d’Andrews, les valeurs (déterminées à partir des quantités en éléments d’alliage) de 
Ac1 et de Ac3 sont réciproquement égales à 729.1°C et 860.7°C. Ainsi, ces valeurs représentent 
un borne inférieure aux valeurs déterminées expérimentalement et s’éloignent des températures 
déterminées par GASZS. 
 Température de référence : les courbes de refroidissment ont été considérées pour  notre 
cas à partir de 860°C (avec une température d’austénisation de 870°C). Il se trouve que le logi-
ciel n’utilise pas la même référence à 10°C près. Cette légère différence ne devrait normale-
ment pas compliquer les comparaisons entre graphiques.  
Remarque : Dans le cas d’une austénisation, il est en général recommandé de considérer  
une température de maintien de 50°C supérieure à la température Ac3 : en raison du dispositif 
Gleeble utilisé, nous avons limité la puissance en énergie électrique afin de ne pas ‘‘bruler’’ le 
fil conducteur. En effet, à partir de 900°C le fil commence à s’échauffer de manière consé-
quente entraînant un contrôle de la température de moins bonne qualité. 
 Forme générale : Le graphique donné par GASZS présente une région bainitique moins 
importante que celle qui a été trouvée expérimentalement. La frontière de la Martensite Start est 
maintenue constante par le programme, or dans notre cas, lorsque la formation de bainite appa-
raît, une diminution de cette valeur est visible. La formation ferritique-perlitique se réalise rapi-
dement dans les deux cas avant de plafonner à une valeur très proche. On peut donc supposer 
deux choses : 
 Soit le programme de calcul ne considère pas toutes les subtilités des mécanismes 
de transformations de phase 
 Soit la valeur de début de transformation banitique trouvée au moyen de la règle du 
levier représente une borne supérieure : en se référant à l’Annexe G, à la courbe 
dilatométrique de –10°C/s, la transition entre la partie austénitique et bainitique se 
réalise assez brutalement. En supposant une transition plus douce, on arrive à 
abaisser la température de début d’austénisation vers les 595°C. Cette dernière va-
leur s’accorde mieux avec les résultats de GASZS. 
On peut aussi remarquer que notre diagramme se trouve plus décalé vers la droite que dans le 
cas du calcul par ordinateur. En effet, cette différence peut s’expliquer en raison des conditions 
d’expérience : une très légère couche d’oxydation apparaît à la surface de l’éprouvette (cette 
couche est cependant moins marquée que pour les premiers tests effectués, le refroidissment 
était plus rapide). La couche superficielle se refroidit donc plus rapidement que le cœur de 
l’éprouvette. Elle se trouve donc enrichie en carbone (réf. Barralis1999[48]). On se trouve donc 
de ce fait avec un matériau composite comme l’explique Barralis1999[48]. Le diagramme TRC  
 
Ac1 Ac3 T0, refroidissement Fs Bs Ms  
713 828 850 713 581 452 JMatPro 
Expérience 721 845 870 707 630 421 
Différence 1.10% 2.00% 2.30% 0.08% 7.78% 7.36% 
  







de la couche superficielle se caractérise par des frontières qui s’éloignent de la température de 
début de refroidissment et les évolutions de phase sont brutales. Ceci est dû à l’enrichissement 
superficiel en carbone. Le cœur, quant à lui, présente une évolution plus douce avec une fron-
tière banitique amoindrie, une phase martensitique qui apparaît pour de plus hautes tempéra-
tures et une transformation ferritique-perlitique qui se réalise plus tôt. D’autre part, une pré-
sence plus importante en martensite aciculaire est identifiable (ce qui est le cas pour nos résul-
tats métallographiques). Notre diagramme TRC correspond donc à un diagramme moyenné 
entre la couche cémentée et le cœur homogène (au cœur de l’éprouvette on reste avec un pour-






















Figure 47. Illustration du phénomène de cémentation 
Le programme de calcul semble donc nous fournir des résultats applicables pour des régions 
affectées par la chaleur et homogènes sans considérer les effets de migration du carbone. No-
tons qu’au vu des remarques, nos différentes hypothèses de départ ne sont plus respectées : 
 Le fait de considérer un gradient thermique comme nul pour la section transversale 
étudiée ne semble pas être respecté 
 Le fait de considérer que la transformation de phase se réalise de manière homo-
gène sur l’ensemble de la section transversale ne semble pas une hypothèse valide 
 Des effets de précontrainte peuvent apparaître au niveau du cœur en raison de la 
rétraction des surfaces. Ceci est en contradiction avec le fait d’avoir négligé les 
effets de contraintes sur la cinétique des transformations de phase.  
GASZS  
  







 Température de début de transformation martensitique : celle déterminée par  le pro-
gramme de calcul est supérieure de 7.36% par rapport à la valeur expérimentale. En utilisant les 
formules d’Andrews, qui étaient données dans le dossier de la pré-étude, la valeur de la Marten-
site Start est égale à 416.6°C : cette valeur calculée s’accorde bien avec celle issue des expé-
riences. Les autres modèles de calcul tel que celui de Nehrenberg fournissent des valeurs plus 
basses encore, et donc s’éloignent des résultats d’expériences. 
 Température de début de transformation bainitique et ferritique/perlitique : en raison 
des explications données au paragraphe ‘Forme générale’, les différences notables entre les 
deux graphiques sur le décalage de leurs frontières trouvent leurs explications. L’utilisation des 
formules données par Dobrzański2004[41], nous permettent de trouver :  
  Bs = 580.77°C (formule de Steven and Haynes)  
Cette valeur correspond à la valeur indiquée par GASZS.  
 Evolution des fractions de phase : L’évolution des fractions de phase qui a été déterminée 
par le programme de calcul, montre une transition plus douce que celle déterminée à partir des 
tests. Ceci corrobore les explications données au paragraphe ‘Forme générale’. Sans se préoc-
cuper de l’échelle des temps, la forme générale de ce graphique est transposable sur nos résul-
tats de tests.  
 Evolution de la dureté : on reporte en figure 48 l’évolution de la dureté calculée par  le 
programme GASZS. Le graphique que nous avions établi en figure 44 présente une évolution 
similaire pour les temps de re-
froidissement inférieur à 10s. Par 
contre, pour de faibles vitesses 
de refroidissement, notre courbe 
se situe bien au-dessus de celle 
présentée sur la figure ci-contre. 
Il est difficile de juger de la per-
tinence de ces résultats : une 
étude à partir des éprouvettes qui 
ont été testées avec le second 
protocole devrait être menée 
dans le but de confirmer ou 
d’infirmer l’évolution présentée 
par GASZS. 
Remarque générale : Le phénomène de cémentation, comme nous l’avons évoqué, est sûrement plus 
marqué pour les séries de tests issues du premier protocole (les effets d’oxydation étaient plus importants). 
Ainsi, le fait d’avoir réalisé des mesures de dureté sur les bords des éprouvettes a entraîné l’obtention de va-
leurs de dureté plus grandes. Notons que pour l’éprouvette qui a été refroidie à une vitesse de –4.6°C/s, le 
phénomène d’oxydation était moins important d’où une valeur de dureté moins conséquente. 
Finalement, le programme GASZS nous a permis de mieux comprendre pour quel cas le diagramme TRC 
que nous avons construit s’applique. Il semble que le modèle de calcul évalue les changements de phase dans 
l’éventualité d’un matériel homogène en austénite sans intégrer les effets de gradient thermique et les phéno-
mènes de migration du carbone. La détermination de l’épaisseur de la couche affectée par le phénomène de 
cémentation permettrait de se prononcer plus quantitativement sur les évolutions des résultats (pour nos 
échantillons, il semble que la couche cémentée ne soit pas importante (à vérifier) et entraîne tout de même 
des divergences plus ou moins remarquables). 











II. Comparaison en fonction des éléments d’addition 
Afin de permettre cette comparaison, nous allons utiliser les diagrammes TRC de l’acier S690QL (propriétés 



































Figure 50. Diagramme TRC de Nolde 
  







Les compositions chimiques des deux différents diagrammes sont reportées dans le tableau 11 ci-dessous 
avec pour rappel celles de notre acier : 
Tableau 11. Composition chimique en éléments d’alliage pour les aciers S690QH et S690QL [2] 
L’intérêt porté aux différentes quantités en éléments d’addition a son importance. En effet, ces éléments qui 
sont ajoutés au fer induisent un comportement différent du matériel, à la fois dans sa phase de chauffe et 
dans sa phase de refroidissement. Afin de pouvoir étayer les différentes implications des fractions choisies, le 
tableau 12 permet de comparer deux à deux les compositions données au tableau 11. 
Tableau 12. Comparaison des quantités en éléments d’alliage pour les aciers S690QH et S690QL 
On pourra se référer à l’Annexe G qui présente la forme du diagramme TRC pour l’acier S690QH. Les ré-
flexions qui suivent s’appuient sur l’article de Murry1998[5] et de Côté2007[49] : 
 Quantité en carbone : L’action de cet élément peut êtr e négligeable par  rapport aux 
autres éléments rajoutés. En effet, sa teneur est inférieure à 0.2%. Néanmoins, comme il en a 
été question dans le chapitre qui précède, l’effet de cémentation induit une migration du car-
bone dans certaines zones. Ces zones se caractérisent par un domaine austénitique plus impor-
tant : ce phénomène traduit donc l’effet d’une forte teneur en carbone. Les quantités de carbone 
peuvent être considérées comme identiques pour nos aciers. 
 Quantité en silicium : Le silicium permet de réduire, d’une manière conséquente le do-
maine austénitique. Cette quantité est identique pour l’acier S690QH et celui de Nolde : en ef-
fet on remarquera que le début de transformation bainitique est retardé de manière proche. Dans 
le cas du diagramme obtenu par SLV, la bainite se forme pour des vitesses de refroidissement 
plus faibles. Il est difficile d’expliquer qualitativement les différences qui existent entre les dif-
férents diagrammes puisque chaque composant interagit avec un autre et ainsi de suite. Effecti-
vement, notre diagramme contrairement à celui de Nolde présente une zone bainitique bien plus 
conséquente, réduisant ainsi la zone austénitique. L’addition identique en silicium ne permet 
pas de juger de cette différence. Notons par contre que son utilisation permet d’améliorer la 
transformation austénitique (tend à la rendre plus complète). 
 Quantité en manganèse : Son utilisation permet de soutenir  la stabilité de l’austénite. On 
arrive ici à une contradiction par rapport aux graphiques présentés puisque le domaine austéni-
tique de l’acier S690QH est moins grand que les deux autres, bien qu’il possède un taux en 
manganèse plus grand. Il semble donc qu’un autre élément vienne perturber la stabilité de 
l’austénite. 
 Quantité en Phosphore : La quantité de cet élément et de son effet (plutôt alphagène) peu-
vent donc être considérés comme nuls quant aux différences entre les diagrammes.  
C Si S Cr Ni Mo V Cu Al Mn P Ti Nb N  
0.15 0.29 0.0013 0.7 0.1 0.21 0.07 0.06 0.026 1.54 0.01 0.005 0.032 0.0063 S690QH 
SLV 0.15 0.34 1.23 0.02 - 0.03 0.04 0.01 0.01 - 0.05 0.02 - - 
Nolde 0.16 0.29 1.24 0.02 - 0.05 0.01 0.10 0.00 - 0.07 0.00 - - 
C Si S Cr Ni Mo V Cu Al Mn P Ti Nb N  
0.15 0.29 0.0013 0.7 0.1 0.21 0.07 0.06 0.026 1.54 0.01 0.005 0.032 0.0063 S690QH 
SLV 0.15 0.34 1.23 0.02 - 0.03 0.04 0.01 0.01 - 0.05 0.02 - - 
 = - + + ou -  +++ ++ ++ +  - -   
S690QH 0.15 0.29 1.54 0.01 0.0013 0.7 0.1 0.21 0.07 0.06 0.026 0.005 0.032 0.0063 
Nolde 0.16 0.29 1.24 0.02 - 0.05 0.01 0.10 0.00 - 0.07 0.00 - - 
 + ou - = + + ou -  +++ ++ + +  - +   
SLV 0.15 0.34 1.23 0.02 - 0.03 0.04 0.01 0.01 - 0.05 0.02 - - 
Nolde 0.16 0.29 1.24 0.02 - 0.05 0.01 0.10 0.00 - 0.07 0.00 - - 
 + ou - +  + ou - =  - + - + ou -  - +   
  







 Quantité en Chrome : C’est un élément qui stabilise la phase ferr itique. Sa présence en 
grande quantité dans l’acier S690QH (très faible pour les autres aciers) implique une transfor-
mation ferritique plus précoce. L’évolution des transformations de phase permet de rendre 
compte de son influence (le domaine ferritique devient très vite important). Sa quantité impo-
sante semble prendre le dessus sur les effets induits par le manganèse. D’autre part, nous avons 
remarqué que nos échantillons présentaient facilement une couche d’oxydation : ce phénomène 
est lié à la présence du chrome. 
 Quantité en Nickel : Les implications d’une utilisation de chrome en grande quantité im-
plique l’utilisation de nickel : sa présence limite la formation de ferrite à basses températures (à 
cause du chrome). Notons aussi que son utilisation permet de gagner en ductilité, et en un 
même temps, d’assurer la formation de martensite. L’ensemble de ces phénomènes sont vi-
sibles sur le diagramme TRC de l’acier S690QH.   
 
Remarque : Les quantités importantes en chrome, manganèse, silicium et nickel sont ty-
piques pour des aciers à haute limite d’élasticité. 
 Quantité en Molybdène : L’acier S690QH en possède une fraction massique plus importante 
que pour les autres aciers. Le molybdène lui permet de renforcer la formation de bainite et de 
ferrite. Son action est visible si on compare les résultats obtenus par SLV et Nolde : le domaine 
ferritique et bainitique est bien plus marqué pour Nolde que pour SLV.  
 Quantité en Aluminium : C’est un élément alphagène. Dans nos cas exposés, sa quantité 
ne joue qu’un rôle mineur dans les différences de comportement. 
 Quantité en Titane : Cet élément est présent en plus grande quantité pour  l’acier  de SLV. 
Les autres aciers n’en présentent pas (Nolde) ou très peu (S690QH). Sa présence permet de pré-
venir les altérations des structures métallurgiques au moment d’une création de soudure et qui, 
combiné avec l’azote (N) permet de générer une microstructure plus fine au niveau de la zone 
affectée thermiquement.  
La quantité d’azote présente au niveau de notre acier est conservée basse pour éviter des risques de fissura-
tion à froid (induit par l’attaque de l’hydrogène) : un durcissement de la martensite peut se produire (notons 
que la présence de Ni permet d’éviter un durcissement trop important). Mais à contrario, la présence d’azote 
permet d’améliorer de manière conséquente la soudabilité de l’acier (cette dernière affirmation est un sujet 
de débat).  
Le cuivre, quant à lui, permet d’améliorer la résistance à la corrosion. La dureté et la résistance mécanique de 
l’échantillon augmentent grâce à son utilisation. 
Finalement, à partir de cette comparaison chimique, on constate que les résultats correspondent bien aux im-
plications de l’utilisation des éléments d’alliage. Il aurait été aussi intéressant de comparer les métallogra-
phies trouvées pour l’acier S690QL de Nolde et de SLV.  
Le comportement de notre acier au moment d’une passe de soudure est influencé par la présence de ces élé-
ments d’addition. La présence en grande quantité de manganèse permet de limiter les risques de fissuration à 
chaud (au moment des solidifications)  et donc il permet d’améliorer la fiabilité des détails de structure. Le 
silicium, quant à lui, joue le rôle inverse. La présence de martensite, influencée par la teneur en carbone, aug-
mente les risques de fissuration à froid par son caractère fragile (dureté élevée).  
Remarque : Il existe aussi d’autres phénomènes qui induisent l’appar ition de fissures tels que la forme 
des cordons de soudure, la vitesse de soudage, le métal d’apport... 
  








Le modèle mathématique qui nous a permis de retrouver le diagramme TRC de l’acier S690QH est fondé sur 
un ensemble d’hypothèses. Or, lors de cette étude comparative, la confrontation des résultats issus de l’expé-
rience et ceux issus d’un calcul numérique (GASZS), nous a révélé que certaines hypothèses n’étaient pas 
valides. Ainsi, l’interprétation du diagramme TRC devient plus subtile : des phénomènes de migration des 
atomes de carbone vers les parties superficielles de l’éprouvette (i.e. vers la surface) sont mis en jeux et ils 
ont pour conséquence l’obtention d’un diagramme TRC différent de celui qui existe au cœur de l’éprouvette. 
Les résultats reportés en troisième partie de ce rapport, correspondent en fait à une combinaison des deux 
diagrammes TRC que nous venons d’évoquer. On ne tient donc pas compte de l’hétérogénéité qui existe au 
sein de la section transversale. Ces dires prouvent que le modèle numérique vit sur une hypothèse d’homogé-
néité de la structure tandis que nos résultats ne le peuvent pas. Néanmoins, l’évolution générale décrite par 
les deux diagrammes se rejoint. Il est possible expérimentalement de réduire le gradient thermique transver-
sal en optant pour une éprouvette évidée (comme les éprouvettes utilisées par Taleb2001[7]). 
Les résultats de l’étude métallurgique permet de vérifier avec succès la forme finale du diagramme TRC de 
l’acier S690QH. Au-delà de ce simple diagramme, les transformations de phase qui s’y déroulent ont une 
implication directe sur le comportement des détails soudés. L’apparition de fissures, la résistance à la corro-
sion et les transformations martensitiques, qui dépendent de la composition de l’acier entre-autres, peuvent 
nuire au comportement à la fatigue des structures, tels que les ponts. 
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L’étude de l’acier S690QH sous cycles thermiques a été simulée par la machine Gleeble® 1500. Par le biais 
d’une première analyse menée sur le matériau de base, nous avons déterminé les caractéristiques initiales de 
cet acier. Les protocoles qui ont ensuite été établis se fondent sur un ensemble d’hypothèses et ils sont ca-
pables de préciser les lois de réchauffement et de refroidissement. 
La réalisation des tests s’est effectuée de telle manière à respecter nos hypothèses de calcul. C’est pourquoi 
nous sommes intervenus au niveau de la Gleeble® 1500 et nous avons modifié son système de contrôle en 
force. Les résultats obtenus ont été à même d’être exploités au moyen de deux méthodes d’analyse :  
 La première permet de construire le comportement de l’acier en état de chauffe en fonction de 
ses valeurs caractéristiques de dilatation et de compaction de phase.  
 La seconde extrait les cinétiques de transformations de phase des courbes dilatométriques à 
l’origine de la création du diagramme TRC, sous couvert de certaines imprécisions. 
Nous avons comparé ces lois aux résultats de métallographie et de dureté. Cette confrontation nous a permis 
de valider les modèles obtenus. Néanmoins, il faut faire preuve de prudence quant à l’utilisation des modèles 
trouvés. En effet, nous avons effectué nos tests sur un nombre limité d’éprouvettes et les métallographies et 
duretés étudiées ne sont pas issues des mêmes protocoles utilisés pour l’établissement des courbes de refroi-
dissement. 
Le cycle de chauffe a été construit de façon à considérer les plus grandes dilatations possibles en phase de 
réchauffement et donc maximiser les effets de contraction en phase de refroidissement. En effet, dans le cas 
d’une passe de soudure unique au niveau d’un cordon d’angle, les pires effets de distorsion pourront être 
considérés et dans le cas de soudures multi-passes, une limite supérieure des contraintes de traction (et de ce 
fait les effets de fissurations) pourra être calculée. 
Finalement l’analyse numérique, réalisée à l’aide de GASZS, nous a donné la possibilité de discuter de la 
représentativité du diagramme TRC. Il en résulte des imprécisions, non détectées au moment des tests, qui 
qui sont à l’origine des effets de cémentations sur la surface périphérique de l’éprouvette. De ces phéno-
mènes, il en résulte une section transversale hétérogène et donc un diagramme TRC caractéristique de cette 
structure hétérogène.  
Travaux futurs 
Une étude métallographique plus poussée permettrait d’ajouter à notre diagramme, la taille moyenne des 
grains austénitiques obtenus pour une austénisation de 5 minutes à une température de 870°C. Des essais de 
dureté plus précis donneraient la possibilité, quant à eux, de construire la réelle évolution de la dureté en 
fonction du refroidissement.  
Comme il en a été question dans la première partie du rapport, l’utilisation du logiciel ImageJ servirait à 
combiner les fractions de phase trouvées au moyen des clichés métallographiques avec celles évaluées par la 
méthode de la règle du levier. Des estimations de dureté, du module de Young et des limites d’élasticités à 
partir de la loi d’additivité en découleraient.  
Autres possibilités encore : l’intérêt d’exécuter un essai TRIP au moyen d’une machine Gleeble® 1500 avec 
un contrôle de cellule de charge amélioré permettrait de comprendre les implications d’un état de contrainte, 
en traction ou en compression, sur les cinétiques de transformations de phase. Associés à un essai Satoh, ces 
résultats nous permettraient de progresser dans la compréhension des phénomènes liés à la recristallisation et 
aux états de contrainte dans une soudure. Qu’en serait-il pour plusieurs cycles thermiques ? 
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